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Muitas pesquisas são realizadas nos aços inoxidáveis duplex devido ao aumento 
do custo do níquel nas últimas décadas. Estes aços possuem favorável 
combinação das propriedades tanto dos aços inoxidáveis austeníticos como dos 
ferríticos, ou seja, têm elevada resistência mecânica, boa tenacidade, muito boa 
resistência à corrosão em diversos meios e excelente resistência à fadiga e à 
corrosão sob tensão. Nas operações de extração, produção e refino do petróleo, 
os problemas e os prejuízos, ocasionados pela corrosão e os efeitos deletérios 
do hidrogênio são enormes. Portanto, os tratamentos superficiais encontrados 
na indústria vão desde modificações das superfícies de componentes até à 
deposição de materiais mais nobres que aumentem a resistência do 
equipamento ao meio agressivo ou rico em hidrogênio. O hidrogênio tem uma 
habilidade única de penetrar vários metais sólidos diretamente, devido a seu 
“ordinário” estado gasoso, quando este metal se encontra num estado 
susceptível. A habilidade de penetração do hidrogênio é aprimorada por 
ionização ou pela dissociação de átomos, dessa maneira o hidrogênio consegue 
penetrar em materiais que antes eram impenetráveis. Assim, são constantes os 
estudos para impedir a entrada do hidrogênio no material em uso. O objetivo 
deste trabalho foi avaliar a combinação de aços mais baratos aliados à técnica 
de nitretação para impedir a entrada de hidrogênio no material. Foram analisados 
dois tipos de aços inoxidáveis duplex, SAF2101 e SAF2205; com tempos de 1 e 
4 horas de nitretação e temperaturas de 300 e 380°C, perante hidrogenação 
catódica. Neste estudo constatou-se que o hidrogênio pode induzir a formação 
de fase sigma à temperatura ambiente no aço inoxidável duplex do tipo 
SAF2101.  Verificou-se que a temperatura de nitretação de 380°C foi ineficiente 
frente ao hidrogênio. Para o aço SAF2101 o tempo de 1 hora e temperatura de 
300°C de nitretação apresentou melhor resposta, pois não formou fase sigma ( ) 
como no aço não nitretado e consequentemente não apresentou corrosão por 
pites. Enquanto que para o aço SAF2205 o melhor desempenho foi obtido com 
temperatura de 300°C e tempo de 4 horas de nitretação, nesta condição o aço 
não trincou e não transformou fase como no aço não nitretado.  
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Many investigations have been performed in duplex stainless steel due to rising 
cost of nickel in recent decades. These steels have a favorable combination of 
properties of both the austenitic and the ferritic, that is, have high mechanical 
strength, good toughness, very good resistance to corrosion various means and 
excellent resistance to fatigue and stress corrosion. In mining operations, 
production and refining of oil, problems and damage, caused by corrosion and 
the damaging effects of hydrogen are enormous. Therefore, surface treatments 
found in the industry ranging from modifications of the surfaces of components to 
the deposition of more noble materials which increase resistance to aggressive 
media equipment or hydrogen-rich. Hydrogen has a unique ability to penetrate 
several solid metals directly, due to its "ordinary" gaseous state, when this metal 
is in a state capable. The ability of penetration of hydrogen is enhanced by 
dissociation or ionization of atoms, thus the hydrogen can penetrate materials 
that were previously impenetrable. Thus, the studies are set to prevent entry of 
hydrogen into the material in use. The aim of this study was to evaluate the 
combination of cheaper steels combined with nitriding technique to prevent the 
entry of hydrogen into the material. We analyzed two types of duplex stainless 
steels, SAF2101 and SAF2205, with times of 1 and 4 hours and nitriding 
temperatures of 300 to 380 ° C, before hydrogenation cathode. In this study it 
was found that hydrogen can induce the formation of sigma phase at room 
temperature on duplex stainless steel SAF2101 type. It was found that the 
nitriding temperature of 380 ° C was ineffective against the hydrogen. For steel 
SAF2101 time of 1 hour and at 300 ° C nitriding showed a better response, since 
not formed as sigma phase  ( ) in steel not nitrided and thus showed no pitting 
corrosion. Whereas for steel SAF2205 the best performance was obtained at 300 
° C and a time of 4 hours of nitriding steel in this condition not cracked and non-
transformed as in stage non-nitrided steel. 
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1.1 CONTEXTO E PROBLEMA  
 
Em virtude da elevação do preço do níquel, a partir de 1990 os aços 
inoxidáveis duplex estão sendo muito pesquisados, de acordo com Mei e 
Guimarães (2010),  Verma et al (2016) e Manova e Mändl (2017). Estes aços 
possuem uma combinação favorável das propriedades tanto dos aços 
inoxidáveis austeníticos como dos ferríticos, ou seja, têm elevada resistência 
mecânica, boa tenacidade, muito boa resistência à corrosão em diversos meios 
e excelente resistência à fadiga e à corrosão sob tensão. A microestrutura e a 
combinação das propriedades são obtidas geralmente através do aumento dos 
teores de cromo, molibdênio e nitrogênio quando comparados com os aços 
inoxidáveis austeníticos. Porém, estas alterações de composição química 
elevam a estabilidade da fase sigma ( ) e ainda possibilitam o aparecimento da 
fase qui ( ) e de outras fases intermetálicas. Portanto, é preciso prevenir não só 
a precipitação de carbonetos após a solubilização como também a precipitação 
das fases  e , pois fragilizam o material e afetam a resistência à corrosão. 
Assim, evitar a precipitação destes compostos é um desafio importante afirma 
Colpaert (2008). 
Nas operações de extração, produção e refino do petróleo, os problemas 
e os prejuízos ocasionados pela corrosão são enormes. A corrosão está ligada 
tanto à composição do petróleo, como às condições ambientais: meio marítimo, 
H2S úmido, gás naftênico, etc. Os tratamentos superficiais encontrados na 
indústria vão desde modificações das superfícies de componentes até à 
deposição de materiais mais nobres que aumentam a resistência do 
equipamento ao meio agressivo. No que se refere às modificações de superfície 
essas técnicas perpetram o uso de plasmas, lasers, feixes de íons e feixes de 
elétrons como fontes energéticas para alteração estrutural e/ou composicional 
da superfície, ou ainda para a deposição de filmes. Yazıcı et al (2018) e  
Habibolahzadeh e Haftlang (2018) ,  Upadhya e Tiearney (1989) asseguram que 
os materiais os quais são modificados superficialmente têm aplicações numa 
variedade de campos, incluindo dispositivos opto-eletrônicos, isolantes térmicos, 
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revestimentos ou deposições tribológicas e revestimentos decorativos. Neste 
trabalho utilizou-se o processo de implantação iônica, que consiste de um 
pequeno fluxo iônico com alta energia. Alves Jr. (2010) assevera que no passado 
o uso desta técnica teve pouca aceitação no mercado industrial pelo custo 
elevado e dificuldades técnicas do equipamento. Basicamente, as dificuldades 
consistiam em aberturas de arcos elétricos e superaquecimento de partes das 
peças durante o tratamento. Com a vinda da eletrônica de potência e da 
microeletrônica esses problemas foram praticamente solucionados. Hoje os 
equipamentos de nitretação iônica são construídos com sistemas de 
aquecimento auxiliar e fonte de tensão pulsante controlados por 
microcomputadores. Através das fontes de tensão pulsante, pode-se variar a 
temperatura do processo somente com alteração do intervalo entre pulsos, 
mantendo constantes os demais parâmetros, como: tensão e pressão. 
Devido ao grande risco de falhas catastróficas causadas pelo hidrogênio, 
a escolha adequada do material para trabalhar em ambientes hidrogenados deve 
ser muito cuidadosa, no sentido de se conhecer o seu comportamento mecânico-
metalúrgico nestes ambientes ricos em hidrogênio. Visto que, dependendo do 
material, o hidrogênio transforma fase, assim como causa a fragilização na forma 
de um intenso trincamento superficial. Uma vez que, análises microestruturais 
mostram que: segundo Gavriljuk et al (2015), Yang  et al (2018) e Carter e 
Cornish (2001) o hidrogênio induz transformações de fase, isto é, a austenita se 
instabiliza dando origem a duas fases martensíticas, uma denominada de fase 
, e outra denominada de fase ’. E o hidrogênio induz o aparecimento da fratura 
retardada, como consequência do surgimento de numerosas trincas superficiais, 
que ocorrem durante a desgaseificação à temperatura ambiente.  De acordo com 
Matsuoka, Yamabe e Matsunaga (2017), Rao et al (2016) e Hardie, Charles e 
Lopez (2006), os ensaios mecânicos revelam que: o hidrogênio reduz 
drasticamente a ductilidade de um material fazendo com que o mesmo se rompa 
com uma característica frágil, quando submetido a ensaios de tração e 








1.2.1. OBJETIVO GERAL 
 
O objetivo deste trabalho é avaliar o efeito do hidrogênio nos aços 
inoxidáveis duplex do tipo SAF2101 e SAF2205 nitretados e não nitretados, 
quando expostos a meios ricos em hidrogênio. 
 
1.2.2. OBJETIVOS ESPECÍFICOS 
 
 Cortar e polir amostras dos aços inoxidáveis duplex do tipo SAF2101 e 
SAF2205.  
 Nitretar por implantação iônica (PI3) as amostras polidas. 
 Analisar as amostras dos aços  SAF2101 e SAF2205, sem nitretação, por 
difração de raios-X para conferir as fases presentes. 
 Hidrogenar os aços inoxidáveis duplex do tipo SAF2101 e SAF2205, não 
nitretados, através de hidrogenação catódica por 4 horas.  
 Desgaseificar por uma semana ou 168 horas as amostras hidrogenadas. 
 Verificar após hidrogenação e desgaseificação, se há fragilização por 
hidrogênio nos aços inoxidáveis duplex do tipo SAF2101 e SAF2205 
através de microscopia ótica (MO), microscopia eletrônica de varredura 
(MEV) e microscopia de força atômica (AFM). 
 Avaliar as amostras dos aços  SAF2101 e SAF2205, nitretados por PI3, 
por difração de raios-X para conferir as fases presentes. 
 Averiguar, após hidrogenação e desgaseificação, amostras nitretadas de 
aço SAF2101 e SAF2205 quanto a fragilização por hidrogênio por MO, 




Os problemas e danos gerados pela corrosão e fragilização por hidrogênio 
nas operações de extração, produção e refino de petróleo são admiráveis. 
Segundo Mei e Guimarães (2010),  Verma et al (2016) e Manova e Mändl (2017) 
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aços mais baratos são amplamente estudados para a substituição de aços mais 
caros. Desse modo, as modificações das superfícies visam aumentar a 
resistência desses aços ao ambiente agressivo e consequentemente diminuir os 
prejuízos no setor petroquímico como afirmam Yazici et al (2018) e 
Habibolahzadeh e Haftlang (2018). 
De acordo com Gavriljuk et al (2015) e Yang  et al (2018) a austenita se 
instabiliza originando duas fases martensíticas e essa transformação de fase é 
induzida pelo hidrogênio. Assim, o hidrogênio também causa um intenso 
trincamento superficial, denominado de fragilização. Como asseguram 
Matsuoka, Yamabe e Matsunaga (2017) e Rao et al (2016) essas trincas 
superficiais coalescem desenvolvendo fraturas retardadas. 
Portanto, o intuito desse trabalho é prolongar a vida em serviço de aços 
mais baratos  tratados superficialmente, quando expostos em meios ricos em 
hidrogênio.  
Para atingir os objetivos as atividades exercidas são apresentadas nos 
fluxogramas a seguir: 
 
 
 Este trabalho de pesquisa será apresentado da seguinte forma: 
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Será feita uma breve revisão da literatura dos aços inoxidáveis, 
fragilização por hidrogênio, nitretação e corrosão localizada.  
A seguir a metodologia utilizada para preparação, análise e 
caracterização das amostras. 
Na sequência os resultados obtidos e discutidos. 
Depois as considerações finais e conclusões do trabalho.  
Após as sugestões para trabalho futuros. 




























2 REVISÃO DE LITERATURA 
 
Este capítulo descreve a classificação dos aços inoxidáveis austeníticos, 
ferríticos e duplex. Serão citados alguns aspectos relacionados à composição 
química e à microestrutura que afetam as propriedades mecânicas destes aços. 
Posteriormente serão citadas as variáveis que afetam a resistência à corrosão 
destes aços, assim como mecanismos de proteção à corrosão. Motivo principal 
deste estudo. 
 
2.1 TIPOS E CARACTERÍSTICAS DOS AÇOS INOXIDÁVEIS 
 
Os aços inoxidáveis são ligas ferrosas que contêm cromo, comumente, 
níquel, e em vários casos, outros elementos de liga. Geralmente uma película 
protetora é criada na superfície do metal, esta separa o metal-base do meio 
corrosivo. Esta película pode ser artificial, ou seja, um depósito pode ser criado 
propositalmente de uma substância metálica ou orgânica para proteger o metal. 
Ou natural, como nos aços inoxidáveis, isto é, uma película superficial surge 
espontaneamente através da formação de um composto químico protetivo, como 
se observa na figura 2.1. Composto esse que resulta da reação de certos 
elementos de liga com o meio que o circunda, conforme Smola et al (2019) e 
Chiaverini (2008). Esta propriedade típica dos aços inoxidáveis e de certas ligas 
metálicas de permanecerem inalterados no meio que os circundam é 
denominada “passividade”. Ou seja, o cromo presente nos aços inoxidáveis 
reage com muita facilidade com o meio ambiente e forma um filme fino e 
aderente que protege o material de subsequentes ataques corrosivos de acordo 




Figura 2.1: Esquema de formação da camada passiva 
 
FONTE: Anselmo (2006). 
Segundo o ASM Handbook, apesar de aços com apenas 5% de cromo  
serem mais resistentes à corrosão do que os aços comuns, convencionalmente, 
a definição de “aços inoxidáveis” é reservada para ligas Fe-Cr ou Fe-Cr-Ni 
contendo pelo menos 10 a 12% de Cr. Esta concentração corresponde ao 
mínimo que é geralmente considerado como necessário para garantir uma 
superfície passivada (óxido de cromo) e resistente à corrosão atmosférica 
razoável.  
 
2.1.1 AÇOS INOXIDÁVEIS AUSTENÍTICOS 
 
De acordo com Anselmo (2006), Borsato (2001) e Bonnel, Pease e 
Atamert (1999) são ligas principalmente de Fe-Cr-Ni, que apresentam estrutura 
cúbica de face centrada (CFC - austenítica - ), não são endurecíveis por 
tratamento térmico. São entre os aços inoxidáveis, os melhores em soldabilidade 
e resistência à corrosão. À temperatura ambiente apresentam um baixo limite de 
escoamento, alto limite de resistência e alta ductilidade. Contêm altos teores de 
estabilizadores da fase austenítica, como: níquel, manganês, cobre, carbono e 
nitrogênio. Sua composição de Cromo e Níquel varia entre 16 a 26% e 6 a 22%, 
respectivamente. A adição de níquel melhora consideravelmente a resistência à 
corrosão do aço e a resistência à oxidação a alta temperatura, visto que, na 
maioria dos reagentes, o níquel é mais nobre que o ferro, conforme Paredes et 
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al (2005) e Manova e Mändl (2017). As características mais importantes dos aços 
inoxidáveis austeníticos, são: 
 Não magnéticos; 
 Elevada capacidade de endurecimento por deformação plástica; 
 Quando encruados, apresentam um fenômeno interessante, o aumento 
de dureza que se verifica é bem superior ao que se encontraria mediante 
a mesma deformação em outros aços. Esse aumento além do normal da 
dureza pode ser atribuído à instabilidade da austenita que, sob efeito das 
tensões de encruamento, transforma-se parcialmente e paulatinamente 
em ferrita. Esta ferrita, supersaturada de carbono, nas mesmas condições 
que uma martensita, contribui para o endurecimento excepcional do aço 
conforme Chiaverini (2008). 
 Tenacidade e ductilidade superiores a da maioria dos outros aços. Estas 
propriedades são mantidas até temperaturas muito baixas. Assim, estes 
aços são considerados para estruturas soldadas a serem utilizadas na 
temperatura de fusão do hélio (4K), como por exemplo, a estrutura de 
magnetos em reatores experimentais de fusão nuclear; 
 Boa resistência mecânica e à corrosão em temperaturas elevadas, o que 
permite a sua utilização em temperaturas consideravelmente superiores 
à temperatura máxima de serviço de aços de baixa liga ou de aços 
inoxidáveis martensíticos e ferríticos. Estas características são 
conseguidas principalmente em aços ligados com Mo e/ou Si; 
Os aços inoxidáveis austeníticos e superausteníticos possuem uma 
grande variedade de aplicações que envolvem a presença de hidrogênio, na 
forma gasosa a alta pressão ou em ambiente líquidos. 
 
2.1.2  AÇOS INOXIDÁVEIS FERRÍTICOS 
 
Segundo Mei (2010) são ligas de Fe-Cr que não endurecem por 
tratamento térmico de têmpera. Diferentemente dos austeníticos, estes aços são 
magnéticos e de baixo custo, devido à inexistência de níquel em sua 
composição. São compostos basicamente pela estrutura cúbica de corpo 
centrado (CCC - ferrítica - ), o que traz inúmeras complicações em sua natureza 
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metalúrgica e, influencia no comportamento corrosivo. Entre estes problemas 
metalúrgicos estão à fragilização a 475ºC, as precipitações de fases 
intermetálicas, as altas temperaturas de transição dúctil-frágil, a baixa ductilidade 
em condições de solda e sensitização. Além disso, são de difícil soldabilidade 
pela influência do crescimento de grão na ZTA (zona termicamente afetada) 
como declara Sundaresan (2013) e Bonnel, Pease e Atamert (1999). 
O tipo 430 é o mais usado, devido sua grande resistência à ação de 
ácidos, sobretudo o ácido nítrico e os ácidos orgânicos e à ação da água do mar. 
É o único tipo do grupo ferrítico que não é inteiramente ferrítico, podendo assim, 
por resfriamento rápido sofrer um ligeiro endurecimento. Porém, nesse aço como 
nos outros tipos do mesmo grupo é usual o tratamento térmico de recozimento 
para alívio de tensões e em consequência a máxima ductilidade. É facilmente 
conformado a frio e apresenta um encruamento inferior ao dos aços austeníticos. 
Possui boas propriedades de resistência à corrosão tanto à temperatura 
ambiente como a temperaturas elevadas. Resiste à ação de gases sulfurosos 
secos e quentes. Seus usos abrangem um campo muito grande, tais como: 
indústria automobilística, de aparelhos eletrodomésticos e indústria química, 
assim como, arquitetura, equipamentos para restaurantes e cozinhas, peças 
para fornos, etc., conforme Chiaverini (2008). 
 
2.1.3  AÇOS INOXIDÁVEIS DUPLEX 
 
Os aços inoxidáveis duplex foram desenvolvidos para atender às 
necessidades da indústria química e petroquímica, que necessitam de materiais 
mais resistentes que os aços inoxidáveis comuns, tanto aos meios corrosivos, 
quanto às altas temperaturas e pressões. O primeiro aço inoxidável duplex foi 
desenvolvido em 1927 e, a partir de então, experimentaram um rápido 
crescimento em termos de produção e desenvolvimento de novas ligas para 
aplicação específica afirma Kotecki (2013). 
São ligas que contém  18% a 30% de Cr, 1.5% a 4.5% de Mo e adições 
de elementos formadores e estabilizadores da austenita. Principalmente o níquel 
e o nitrogênio, de maneira a formar uma microestrutura, à temperatura ambiente, 
formada de partes iguais de ferrita e austenita. Segundo Mei (2010) estes aços 
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possuem uma elevada resistência mecânica, boa tenacidade, boa resistência à 
corrosão em diversos meios e excelente resistência à corrosão sob tensão e à 
fadiga. 
Deve-se tomar alguns cuidados para prevenir a precipitação de 
carbonetos após a solubilização e, além disso, os aços duplex requerem cuidado 
com o potencial de precipitação de fases intermetálicas como: a fase sigma ( ) 
e a fase chi ( pois estas fases comprometem a sua resistência à corrosão e 
ainda fragilizam o material. Evitar a precipitação desses compostos é um desafio 




 O hidrogênio tem habilidade única de penetrar vários metais sólidos 
diretamente, devido a seu “ordinário” estado gasoso, quando este metal se 
encontra num estado susceptível. A habilidade de penetração do hidrogênio é 
aprimorada por ionização ou pela dissociação de átomos, dessa maneira o 
hidrogênio consegue penetrar em materiais que antes eram impenetráveis.  
  
2.2.1  ASPECTOS FUNDAMENTAIS 
 
Atualmente, a extração e o processamento de hidrogênio e materiais que 
contém este elemento são de grande importância para a economia mundial e 
tem representado um desafio para os engenheiros de materiais. O hidrogênio é 
um gás inodoro e incolor com alto valor calorífico, disponível em grandes 
quantidades pela eletrólise da água. Sendo, o elemento mais abundante do 
universo, não poluente, produzido essencialmente da água, produto de 
combustão e, portanto reutilizável. 
Este elemento é leve, com uma estrutura atômica constituída de um 
próton apenas e um elétron em sua camada eletrônica, o H apresenta a 
possibilidade de ser ionizado (H+) como também a de aceitar mais um elétron 
em sua última camada, tornando-a completa e estável, formando uma molécula 
de gás H2.  Se o material for fundido, o hidrogênio molecular pode facilmente se 
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dissolver, mas uma vez dissociado ele será retido como um soluto monoatômico 
após a solidificação.  
O hidrogênio presente nos aços pode provocar diversos fenômenos de 
fragilização de acordo com Zhou, Mousseau e Song (2019). Dissolvido 
intersticialmente como átomo de hidrogênio, precipitado na forma de H2 ou 
precipitado como diferentes compostos tais como: CH4, H2O, TiH2. 
Devido ao seu tamanho a molécula H2 é incapaz de difundir-se 
intersticialmente na maioria dos metais e também é incapaz de atravessar do 
gás para o metal. Para penetrar na superfície do material a molécula deve ser 
separada em dois átomos de H, já os compostos com hidrogênio encontram- se 
precipitados e, portanto, não difundem no reticulado. 
Segundo Gavriljuk, Tarasenko e Tereshchenko (1997) o hidrogênio pode 
ser introduzido no aço através de carregamento catódico, via banho eletrolítico 
ou através de atmosferas gasosas a alta pressão. A evolução eletroquímica do 
hidrogênio atômico é parte de uma reação catódica em um processo de 
deposição ou uma célula de corrosão. A reação pode ser vista na expressão 1: 
 
2H MO OHM 2                   (2.1) 
 
A maioria dos átomos de hidrogênio rapidamente se recombina para 
formar o gás diatômico H2, mas a porção que penetra na superfície do material 
permanece como átomos individuais. 
Gavriljuk e seus colaboradores afirmam que a entrada do hidrogênio no 
material envolve as seguintes etapas: partindo do estado gasoso, o H2 molecular 
deve ser dissociado em H protônico ou atômico, em seguida, deve ser absorvido 
na superfície do material e, finalmente, ser absorvido pelo material. A figura 2.2 









Figura 2.2: Representação esquemática da captação de H através de uma reação gás-metal 
(A) e eletrólito-metal (B) 
 
FONTE: Gavriljuk, Tarasenko e Tereshchenko (1997). 
Etapas: 
AI- transporte no gás e adsorção física; AII- adsorção química com dissociação; AIII- vencimento 
da barreira de potencial de superfície; AIV- difusão. 
BI- transporte no eletrólito com neutralização na superfície; BII- possível formação de moléculas, 
sendo competitivo com a etapa III; BIII- salto da barreira de superfície; BIV- difusão. 
 
Shin e Byrne (1990) afirmam que o hidrogênio pode ser encontrado 
basicamente sob três formas distintas na estrutura do aço tais como: um próton 
(H+), um átomo neutro (H0) ou uma molécula gasosa (H2 ou CH4), neste caso 
desconsiderando a formação de hidretos. Devido ao tamanho do hidrogênio ser 
muito menor que os átomos metálicos; segundo Shin o átomo tem raio 0,25-054 
, o raio protônico (H+) é de 10-4  e o raio iônico (H-) é 1,26-1,36 ; tanto como 
átomo ou como íon o hidrogênio tem mobilidade significativa no aço. 
Em geral, segundo o ASM Handbook, o hidrogênio localiza-se 
preferencialmente nos sítios octaédricos da austenita e tetraédricos da ferrita 
como na figura 2.3 que mostra uma representação esquemática do reticulado 
octaédrico e tetraédrico nas estruturas cúbicas de face centrada (CFC) e de 









Figura 2.3: Representação esquemática do reticulado octaédrico e tetraédrico em 
diferentes estruturas cristalinas: a) Cúbica de face centrada (CFC), b) Cúbica de corpo 
centrado (CCC).
 
FONTE: Rozenak (2005). 
 
Segundo Yoshioka, Yokoyama e Sakai (2015) e Miranda (1987), 
acredita-se que o hidrogênio fique dissolvido principalmente nas posições 
tetraédricas no reticulado CFC e octaédricas no CCC, na forma protônica. O 
coeficiente de difusão do hidrogênio na austenita é muitas ordens de magnitude 
menor do que o valor correspondente de difusão na ferrita em uma dada 
temperatura.  
Samin et al (2019) e Tyson (1977) afirmam que como a rede CFC possui 
o interstício maior do que a rede CCC, a austenita (fase CFC) pode dissolver 
facilmente mais hidrogênio do que a ferrita (fase CCC). Assim, o coeficiente de 
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solubilidade do hidrogênio na austenita é maior do que na ferrita, enquanto o 
coeficiente de difusão do hidrogênio é maior na ferrita do que na austenita. Este 
é um dos motivos pelo qual os aços inoxidáveis austeníticos são mais estáveis 
quanto à presença de hidrogênio do que aços ferríticos. 
 
Tabela 1: Coeficientes de difusão do hidrogênio. 
Fonte: Tyson (1977). 
 
2.2.2  FONTES DE HIDROGÊNIO 
 
Pressouyre (1980) declara que o mecanismo de migração do hidrogênio 
nos aços é executado da seguinte forma: 
a) Difusão do hidrogênio através dos interstícios da rede cristalina ou 
difusão intersticial, em geral, seguindo as leis de Arrhenius e de Fick. 
b) Quando ocorre deformação plástica e o hidrogênio é arrastado pela 
linha da discordância em atmosferas de Cottrell. 
c) Quando a difusão é nos contornos de grãos e ao longo dos núcleos 
de discordâncias, também chamado de curto-circuito de difusão, pois a 
difusão é mais rápida. 
Como o hidrogênio pode estar presente tanto externamente (em contato 
com a superfície externa) ou internamente (no volume interno na estrutura da 
liga). Existem três fontes básicas de hidrogênio segundo Silva (1999): 
a) Hidrogênio dissolvido no metal líquido. Pode ocorrer durante a 
elaboração do aço na aciaria, em consequência de carga úmida, particularmente 
de cal, ou por dissociação de vapor d’água no arco elétrico. Nas operações de 
soldagem também pode ocorrer dissolução de hidrogênio na poça fundida, em 
consequência da presença de umidade no revestimento de eletrodos mal 
secados, no gás protetor, na escória protetora ou devido à presença de 
impurezas, particularmente óxidos hidratados ou óleos e graxas, na própria 
superfície a ser soldada. 
Coef. de difusão de H na ferrita: Coef. de difusão de H na austenita: 
D= 1,19 X 10-8 m2/s D= 1,05 X10-15 m2/s 
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b) Hidrogênio resultante da redução de H+ no catodo de reações 
eletrolíticas, em meios aquosos ou ácidos, que penetra e difunde no aço, que 
funciona como catodo. Nesse caso se incluem os fenômenos de corrosão, 
particularmente na presença de H2S, processos de decapagem feitos sem a 
utilização adequada de inibidores e todos os processos de deposição eletrolítica 
de proteção superficial como zincagem, cadmiação, etc. A superfície metálica 
fica em contato com hidrogênio nascente, H, e a quantidade que pode penetrar 
no aço é apreciável, podendo atingir valores em torno de 10 ppm. Isto é 
particularmente grave na presença de enxofre (S) que funciona como um 
“veneno”, retardando a reação mostrada na expressão 2: 
 
                              2HHH                                                              (2.2) 
 
c) Contato do aço de tubulações ou reatores, com gás H2, que se 
dissocia na superfície e penetra no metal na forma de H. Neste caso estão 
incluídos os equipamentos de hidrogenação, hidrodessulfuração e processos 




2.2.3  EFEITOS INDUZIDOS PELO HIDROGÊNIO 
 
Kuromoto (1991) depõe que os efeitos deletérios do hidrogênio nos 
materiais metálicos têm sido avaliados sob dois aspectos: 
 As mudanças no comportamento mecânico de materiais em períodos curtos 
de hidrogenação, desta forma os ensaios são realizados em atmosferas 
contendo hidrogênio a alta pressão até a fratura do material; 
 O seu comportamento quando o hidrogênio é introduzido na rede cristalina, 
simulando situações em que o material em serviço está exposto ao 
hidrogênio por tempo prolongado; 
Estes testes são feitos em laboratório, através de carregamento gasoso 
ou eletrolítico. O carregamento eletrolítico pode ser realizado com a utilização de 
soluções ácidas ou através de sais fundidos 
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Silva (1999) expõe que os processos de fragilização por hidrogênio em 
que o trincamento é provocado por tensões geradas pelo próprio hidrogênio pode 
ser distinguido daqueles que necessitam da ação de tensões trativas externas 
ou residuais. 
A Tabela 2 mostra um esquema de organização dos diferentes 
fenômenos de fragilização provocados pelo hidrogênio nos metais (Silva-1999).  
 






Alta temperatura Alta temperatura Ataque por H  Aceleram 
inclusões “Blistering” 

























2.2.4  FRAGILIZAÇÃO POR HIDROGÊNIO 
 
Segundo Samin et al (2019) e Howard (1983) o termo fragilização por 
hidrogênio não descreve um único processo de degradação ou uma mudança 
específica no comportamento de uma liga. É mais genérico e descreve um grupo 
de fenômenos relacionados, todos envolvendo hidrogênio e resultantes de 
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algumas mudanças no comportamento da liga. O resultado de um processo de 
fragilização por hidrogênio está na forma de uma degradação ou redução 
significativa em suas propriedades. 
Zheng et al (2018) e Miranda (1987) afirmam que o carregamento 
catódico nas amostras promove a penetração do átomo de hidrogênio no 
reticulado. O que conduz a uma deformação e dilatação em regiões localizadas 
na rede, em consequência de diversos fatores como a alta fugacidade de 
hidrogênio e os coeficientes de difusividade e solubilidade no material. 
Carter (2001) alega que a fragilização por hidrogênio ocorre quando um 
hidrogênio dissociado (H+) se acumula em defeitos na rede, geralmente 
discordâncias ou interfaces entre o metal e uma segunda fase ou contornos de 
grãos, promovendo comportamento frágil. Podem ocorrer, também, 
transformações de fases martensíticas, dependendo da estabilidade do aço. 
De acordo com Luo, Huang e Gao (2019), os diversos fenômenos de 
fragilização se manifestam através de uma redução da ductilidade ou tenacidade 
do aço, redução da resistência à fluência e trincas superficiais que ocorrem à 
temperatura ambiente ou na própria temperatura em que o hidrogênio é 
introduzido. 
Segundo Louthan e Derrick (1976), dentro do volume da liga, o 
transporte do hidrogênio é um processo relativamente simples, normalmente 
controlado pela difusão no reticulado sob a influência de um gradiente de tensão. 
Embora aços austeníticos sejam amplamente pesquisados e utilizados, há 
grandes diferenças nos resultados sobre o transporte de hidrogênio em 
diferentes aços austeníticos. Alguns autores como Perns e Altstetter (1990), 
entretanto, afirmam que a difusão e a permeação nestas ligas não depende da 
composição. 
Quando o hidrogênio é carregado dentro do aço, à temperatura 
ambiente, usando meios eletrolíticos, o modo de fratura frágil é geralmente 
restrito às regiões muito próximas à superfície externa, catodicamente 
carregada. A profundidade da região trincada depende da severidade e tempo 
de carregamento e num ensaio de tração, depende da tensão aplicada como 




2.2.5  TRANSFORMAÇÕES DE FASES 
 
Existem três mecanismos propostos de fragilização dos aços inoxidáveis 
austeníticos segundo Morrissey, Handrigan e Nakhla (2019) e  Ye et al (2013):  
 O hidrogênio causa decoesão; 
 O hidrogênio está relacionado com transformações de fases; 
 O hidrogênio aumenta a deformação plástica em regiões localizadas. 
Wang, Wu e Wu (2018), Carter e Cornish (2001), Yang  et al (2018), e 
Bugaev et al (1997) alertam que o segundo mecanismo, isto é, a transformação 
parcial de austenita em fases martensíticas, é geralmente considerado como a 
razão da fratura frágil de aços inoxidáveis austeníticos em ambientes contendo 
hidrogênio. Este fenômeno ocorre, pois a penetração de H na austenita introduz 
na rede uma série de tensões compressivas e na presença de tais tensões, a 
austenita se transforma, na tentativa de aliviá-las segundo Silva et al (1984). 
Segundo Movchan, Shanina e Gavriljuk (2013), esta transformação de 
fase é realizada no seguinte sentido: a austenita se transforma parcialmente em 
duas fases martensíticas, uma com a estrutura hexagonal compacta nucleada 
durante a hidrogenação, denominada martensita  e outra com a estrutura cúbica 
de corpo centrado, denominada martensita ’, nucleada durante o processo de 
desgaseificação. 
São considerados aços estáveis por Han et al (1998), aqueles que não 
sofrem transformações de fases e não revelam nenhum grau de deformação nas 
composições das fases quando hidrogenados. Os aços inoxidáveis austeníticos 
304 e 316 são considerados metaestáveis quanto à fragilização por hidrogênio 
e transformações de fases martensíticas, Li et al (2018) e Gavriljuk et al (2015). 
O carregamento catódico de hidrogênio causa a instabilidade da austenita em 
alguns aços, o que resulta nas transformações representadas na expressão 3 
escrita por Bugaev et al (1997) e Movchan, Shanina e Gavriljuk (2013): 
 
 




Onde ’ e  são fases martensíticas resultantes da diminuição da energia 
de falha de empilhamento de acordo com Movchan, Shanina e Gavriljuk (2013) 
e Gavriljuk et al (2015) e Gavriljuk, Tarasenko e Tereshchenko (1997). Samin et 
al (2019) e Ferreira,  Robertson e Birnbaum (1995) declaram que o hidrogênio 
diminui a energia de falha de empilhamento, desta forma induzindo a formação 
da martensita  após o carregamento catódico. Esta diminuição da energia pode 
ser explicada pela formação de pares H-H nesta falha da rede. A elevada 
tendência dos átomos de hidrogênio se ligarem encontra uma situação favorável 
nos interstícios octaédricos da fase HCP (martensita ) conforme Hermida e 
Roviglione (1998). 
Alguns autores como Bugaev et al (1997), Gavriljuk  et al (1997) e Pan 
et al (2002) estabeleceram a ordem destas transformações como sendo a escrita 
na expressão 4. 
 
                    '  '                                                            (2.4) 
 
Onde  representa a fase CFC rica em hidrogênio. 
Isto se deve ao fato de não existir referência na literatura da presença 
da martensita ’ logo após a hidrogenação. Estas transformações martensíticas, 
geralmente em contornos de grãos segundo os autores Ye et al (2013) e Briant 
(1979) também são responsáveis pelo trincamento superficial. Desta forma, as 
fases martensíticas induzidas por hidrogênio desempenham um papel muito 
importante nos processos de trincamento por corrosão. As fases induzidas na 
austenita pelo hidrogênio são cristalograficamente idênticas àquelas produzidas 
por deformação a frio de acordo com Movchan, Shanina e Gavriljuk (2013). Os 
resultados obtidos por Pan et al (2002) indicam que a quantidade total de fases 
martensíticas induzidas no material depende da concentração de hidrogênio 
difundido no aço e a deformação plástica aumenta linearmente com a quantidade 
de fases martensíticas.  
A deformação induzida pela presença da martensita foi observada por 
Han et al (1998) e Zheng et al (2018)  próxima a carbonetos ao longo de 
contornos de grãos em juntas soldadas de materiais sensitizados. Segundo 
Huang e Altstetter (1991) a alta velocidade de propagação das trincas foi 
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atribuída ao transporte de hidrogênio em fases martensíticas na ponta da trinca 
e a fase ’ foi observada próxima às trincas. Macadre, Tsuchiyama e Takaki 
(2017),  Haninen e Hakkarainent (1980) e Delafosse e Magnin (2001) acreditam 
que a presença da martensita aumenta a susceptibilidade de trincamento 
causado pelo hidrogênio, mas a fragilização pode acorrer mesmo sem a 
existência desta fase. Pois o comportamento de aços mais estáveis indica que 
os produtos das transformações podem não ser os únicos responsáveis pela 
fragilização observada, afirmam Huang e Altstetter (1991) e Berthier, Kuromoto 
e Paredes (2002). As fases martensíticas e ferríticas são mais susceptíveis a 
fragilização por hidrogênio. Desta forma, Li et al (2018), Ye et al (2013) e 
Holzworth (1969) declaram que a diminuição das propriedades mecânicas para 
os aços inoxidáveis parcialmente transformados foi atribuída à fragilização por 
hidrogênio destas fases martensíticas e não a existência das fases 
simplesmente. 
Holzworth (1969) afirma que uma contribuição adicional da martensita 
pode ser o aumento do transporte de hidrogênio no aço. Uma fase martensítica 
contínua na austenita atuaria como um “transporte por um caminho curto” para 
o hidrogênio, e o transporte de hidrogênio é muito importante no processo de 
fragilização. 
 
2.2.6  BANDAS DE DESLIZAMENTO 
 
Bandas de deslizamento ocorrem quando as discordâncias se empilham 
nos contornos dos grãos e originam uma forte concentração de tensões nas 
regiões vizinhas dos grãos adjacentes. Este efeito é semelhante ao da 
concentração de tensões produzida por uma fissura. 
O hidrogênio dissolvido intersticialmente na rede inicia a criação e a 
abertura de trincas devida, entre outras coisas, à diminuição das ligações 
atômicas. Desta forma, o hidrogênio promove um aumento na concentração de 
elétrons livres no material, isto é, contribui no caráter metálico das ligações 
interatômicas. Devido à distribuição não homogênea de hidrogênio no reticulado, 
o aumento das ligações metálicas favorece a localização das deformações 
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plásticas em áreas com grandes quantidades de hidrogênio de acordo com 
Shivanyuk et al (2001)  e Shivanyuk, Gavriljuk e Foct (2003). 
Segundo Delafosse e Magnin (2001), estas deformações plásticas 
acontecem devido que a partir da ponta da trinca, ocorrem interações entre as 
discordâncias e obstáculos vizinhos formados anteriormente. Isto induz a 
formação de bandas de deslizamento onde a tensão local aumenta. A formação 
de tais bandas é baseada na existência de obstáculos micro-estruturais 
produzidos por deformação e na difusão de hidrogênio que ultrapassa estes 
obstáculos. Discordância e hidrogênio podem então, se deslocar até uma 
configuração nova que alcança uma nova posição de equilíbrio declara Katz, 
Tymiak  e Gerberich (2001). Desta maneira, o hidrogênio reduz as interações 
elásticas entre as discordâncias e os seus centros elásticos os quais atuam como 




2.2.7  TRINCAS SUPERFICIAIS 
 
O hidrogênio induz o surgimento de fraturas retardadas como 
consequência do aparecimento de numerosas trincas superficiais, que são 
nucleadas ao longo do processo de desgaseificação conforme declaram Perns 
e Altstetter (1990), ou seja, a saída do hidrogênio sob a forma gasosa do 
material. 
De acordo com Bugaev et al (1997), Gavriljuk, Tarasenko e 
Tereshchenko (1997) e Yang et al (2018), com o carregamento catódico, surgem 
altas concentrações locais de hidrogênio e surgem trincas de aspecto de fratura 
frágil na superfície. O processo de trincamento por hidrogênio resulta de 
interações localizadas entre à corrosão (dissolução anódica e redução do 
hidrogênio) e a deformação plástica.  
O hidrogênio possui grande efeito na formação de um defeito inicial 
crítico, particularmente em metais com estrutura CFC. Este defeito inicial 
favorece alterações entre as condições locais e promove interações entre o 
hidrogênio absorvido e a ponta de uma trinca explica Delafosse e Magnin (2001). 
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Segundo Miranda, Saavedra e Pascual (1986) uma vez carregado na amostra, 
o hidrogênio difunde para o interior da amostra, e produz tensões, levando o 
material até a fratura localizada, formando uma grande quantidade de trincas. 
O hidrogênio carregado se concentra numa camada muito fina da 
amostra, induzindo nesta região severas tensões. As trincas superficiais que 
surgem, são nucleadas e progridem com o tempo logo após a hidrogenação. A 
cinética do surgimento destas trincas é muito sensível à microestrutura do 
material. Predeformações plásticas a frio e maiores tamanhos de grão cristalino 
tendem a retardar esta cinética, enquanto a existência de sensitização induz 
mais trincas intergranulares afirma Miranda (1984). 
De acordo com Howard (1983), as trincas superficiais retardadas 
induzidas por hidrogênio são intergranulares e transgranulares. Nucleadas 
obedecendo às orientações cristalográficas dos grãos e aparecem em algumas 
regiões específicas, com elevado teor de hidrogênio local conforme alguns 
autores como Miranda, Saavedra e Pascual (1986) e Ferreira, Robertson e 
Birnbaum (1998). Dentro de um grão, as trincas obedecem a um arranjo 
aproximadamente paralelo, Silva, Pascual  e Miranda (1984). A densidade de 
trincas depende fortemente do tempo de hidrogenação. Miranda (1984) afirma 
que o plano de deslizamento das trincas ainda é discutido. 
Yang et al (2018) expõem que o hidrogênio também promove o 
surgimento de microporos através da nucleação de microtrincas e este possui 
sua estabilidade aumentada pela formação de uma pressão de hidrogênio e 
também da diminuição da energia superficial de um microporo. A fratura do 
material corresponde ao crescimento destes microporos e o seu coalescimento 
em regiões com descontinuidades, explicam Hermes, Olive e Puiggali (1999). 
 
2.2.8  ALTERAÇÕES EM PROPRIEDADES MECÂNICAS 
 
Dados existentes na literatura sobre testes mecânicos realizados em 
aços inoxidáveis austeníticos mostraram: 
 Redução da ductilidade: A ductilidade diminui conforme o tempo de 
hidrogenação aumenta afirma Hardie e Butler (1990). Esta mudança é 
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fortemente influenciada pela espessura da amostra pois a hidrogenação é 
limitada a uma profundidade muito pequena declara Holzworth (1969). 
 Segundo Tyson (1984) em materiais soldados, a perda de 
ductilidade é ainda mais significativa. 
 A exposição à atmosferas contendo hidrogênio torna o modo de 
fratura para o tipo frágil como revela Tyson (1977). 
  A introdução de hidrogênio no reticulado causa uma tensão 
compressiva que resulta em um aumento localizado no valor da dureza, 
enquanto o hidrogênio está no interior deste reticulado de acordo com Lost e 
Vogt (1997). 
 A tensão de fratura não é obrigatoriamente dependente da 
concentração de hidrogênio como expressam Abraham e Altstetter (1995). 
 Abraham e Altstetter (1995) ainda afirmam que a hidrogenação 
aumenta ambos o ponto e o fluxo de escoamento de aços inoxidáveis. Este 
aumento, entretanto é menor do que o efeito de endurecimento causado pelo 
carbono ou nitrogênio. 
 O carregamento catódico de hidrogênio causa um aumento no 
módulo de Young no material conforme Usui e Asano (1996). 
 
2.2.9  EFEITO DA FERRITA  NA FRAGILIZAÇÃO POR HIDROGÊNIO 
 
A fase ferrítica possui um importante papel na fragilização por hidrogênio 
dos aços inoxidáveis. A interface entre a austenita e a ferrita atua como uma 
armadilha para o hidrogênio como explicam Luppo, Hazarabedian e Ovejero-
Garcia (1999), e assim se torna um lugar preferencial de nucleação de trincas 
segundo Hardie e Butler (1990). Desta maneira a fragilização por hidrogênio 
aumenta com o conteúdo de ferrita presente na amostra. 
A disposição da ferrita na microestrutura influencia a fragilização por 
hidrogênio: quando a ferrita é uma fase contínua, a fragilização é controlada pela 
difusão do hidrogênio nesta fase e o valor da energia de falha de empilhamento 
possui um papel secundário, mas quando a ferrita não é uma fase contínua, 
qualquer aumento na energia da falha de empilhamento aumenta a fragilização 




2.2.10  TEORIAS DE FRAGILIZAÇÃO POR HIDROGÊNIO 
 
Existe uma variedade de teorias apresentadas até o momento, para 
tentar explicar os mecanismos que fazem com que o hidrogênio fragilize o 
material. Porém deve-se ressaltar o fato de que estes mecanismos podem atuar 
conjuntamente, de maneira que cada um possui a sua influência no resultado 
final.  
O efeito deletério do hidrogênio normalmente é uma combinação da 
ação do hidrogênio e da tensão de tração aplicada e pode se manifestar de 
várias maneiras, como trincas, bolhas, formação de hidretos e perda da 
ductilidade. As diversas teorias que explicam estes danos são: 
 
 Teoria de Fragilização Pela Formação de Hidretos: É a degradação 
do grupo de metais Vb (Nióbio, Vanádio e Tântalo) e Zircônio, Titânio e Magnésio 
em ambientes com hidrogênio, pela formação de um hidreto metálico frágil na 
ponta de uma trinca. Quando a liga possui hidrogênio suficiente, ocorre a 
precipitação de um hidreto. Com a quebra deste hidreto, e a trinca segue se 
propagando pela matriz mais dúctil ou continua se propagando entre os hidretos 
por fratura dúctil. A formação de hidretos é aumentada pela aplicação de tensão, 
e o campo de tensão à frente da ponta da trinca pode induzir a precipitação de 
hidretos adicionais e quebrá-los. Por isso, em algumas ligas, a propagação de 
trincas frágeis ocorre pela precipitação repetida de hidretos à frente da ponta da 
trinca, quebra destes hidretos e precipitação de novos hidretos até a fratura 
completa do material. Mas em termos gerais, estas não passam de fases 
intermediárias ou com elevado grau de metaestabilidade segundo Miranda 
(1987). 
 
 Teoria da Pressão: Esta é a teoria mais antiga sobre os danos 
causados pelo hidrogênio, ou mais especificamente, fragilização pelo hidrogênio. 
A fragilização é atribuída à difusão atômica do hidrogênio dentro dos metais e a 
eventual acumulação em buracos ou outras superfícies internas da liga. Como a 
concentração de hidrogênio aumenta nestas descontinuidades microestruturais, 
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é criada uma pressão interna alta e favorece o crescimento de poros ou 
surgimento de trincas. Este modelo, embora aparentemente razoável com o de 
bolhas e apropriado com alguns aspectos do modelo de perda de ductilidade, 
não explica muitos dos fatores observados por classes de características tais 
como indução de trincas pelo hidrogênio. Entretanto, é um fenômeno bem 
conhecido que o carregamento de hidrogênio em aços, ou ligas de níquel em 
alta fugacidade, tanto em altas pressões de gás de hidrogênio ou sob 
carregamento eletroquímico extremo, podem criar uma densidade significante 
de buracos e danos irreversíveis a liga, consistente com um modelo dependente 
da pressão.  
Miranda (1987) propôs que a pressão causada pelo hidrogênio gasoso 
em uma cavidade pré-existente no interior do material, onde o gás se acumularia, 
assistiria a tensão aplicada, facilitando a iniciação e a propagação de uma trinca.  
 
 Teoria da Adsorção ou da Energia Superficial: A adsorção de 
hidrogênio na superfície livre criada adjacente a ponta da trinca, diminui a 
superfície de energia livre e desta forma a energia de fratura. A redução da 
energia de fratura aumentará a propagação de trincas em níveis de tensão 
abaixo das tipicamente encontradas para uma liga particular em um ambiente 
inicial. O hidrogênio existente em solução sólida no material seria fornecido à 
trinca por difusão, sendo atraído pelo concentrador de tensão na ponta da trinca. 
Isso também explicaria o caráter retardado da fratura e o fato de a trinca se 
propagar em etapas, ou descontinuamente, Miranda (1987). 
 
 Teoria da Decoesão: Esta teoria descreve o efeito do hidrogênio na 
força de coesão entre átomos da liga matriz. O hidrogênio adsorvido na 
superfície diminui a energia livre, o que resulta em uma redução da energia 
necessária para quebrar a energia de coesão através do plano cristalográfico e 
a fratura começa facilmente. Concentrações suficientemente altas de hidrogênio 
que se acumulam à frente da ponta de uma trinca são assumidas de forma a 
diminuir a força de coesão máxima entre os átomos do metal, tal que o local de 
tensão de tração máxima perpendicular ao plano da trinca se torna equivalente 
ou maior que a força coesiva do reticulado e então uma fratura ocorre. Nesta 
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teoria, o ente fragilizante passou a ser o átomo de hidrogênio e não mais o gás. 
Os elétrons dos átomos de hidrogênio cedidos aos átomos da rede passariam a 
ocupar a camada 3d incompleta do ferro. O aumento na concentração eletrônica 
nessas circunstâncias causaria um acréscimo nas forças de repulsão entre os 
átomos de ferro, tornando-os mais distantes uns dos outros. Isso teria como 
consequência uma diminuição nas forças interatômicas de coesão. Como o 
hidrogênio se agruparia preferencialmente na ponta de uma trinca, onde o efeito 
de entalhe concentraria mais tensão, o material teria sua resistência à fratura 
diminuída nesse local de acordo com Miranda (1987). O hidrogênio pode ser 
mais facilmente encontrado no material difundido sob a forma protônica. Assim, 
seria necessário verificar a possibilidade do próton se transformar em átomo para 
depois novamente ceder o seu elétron à camada 3d do ferro, atuando assim 
como ente fragilizante. 
 
 Alterações nas Ligações entre átomos - Armadilhas para o 
hidrogênio: A armadilha de hidrogênio pode ser considerada como a ligação dos 
átomos de hidrogênio a impurezas, defeitos estruturais ou constituintes 
microestruturais na liga. Estas ligações podem ser atribuídas a campos elétricos 
locais e campos de tensão, gradientes de temperaturas, gradientes de potencial 
químico ou armadilhas físicas. 
 
 Teoria Sobre Interações Hidrogênio – Discordâncias: Diversas 
teorias sugerem que o hidrogênio estaria principalmente concentrado próximo às 
discordância, formando atmosferas de Cottrell  (porém não necessariamente 
endurecendo o material). Assim, o hidrogênio interage com a dilatação formada 
pelo campo de tensão em torno de uma discordância. Toda vez que 
discordâncias carregadas com hidrogênio se movessem durante o deslizamento 
plástico, elas descarregariam parte do hidrogênio em cavidades criadas pela 
deformação plástica. Esses átomos de hidrogênio ali acumulados se 
combinariam para formar hidrogênio gasoso, criando as tensões internas 
necessárias para provocar a fragilização. A impossibilidade de migração do 
hidrogênio junto com as discordâncias em temperaturas muito baixas ou com 




Miranda (1987) sugere que os efeitos deletérios do hidrogênio nas 
propriedades de tração dos metais são causados pela associação e 
movimentação do hidrogênio com as discordâncias. Segundo ele, as interações 
hidrogênio-discordâncias modificam os processos de deformação plástica 
através de estabilização de microtrincas, da alteração da taxa de encruamento 
e pelo endurecimento por solução sólida. Também foi previsto que o grau de 
fragilização causada por essas modificações depende das propriedades e 
estrutura de defeitos da liga não hidrogenada, isto, é, do valor da energia da 
falha de empilhamento e da morfologia do arranjo das discordâncias, assim 
como das variações induzidas pelo hidrogênio nos processos de deformação.  
Segundo Ferreira, Robertson e Birnbaum (1998) a mobilidade das 
discordâncias é aumentada pelo hidrogênio, especialmente quando ele escapa 
de uma discordância para um sítio intersticial da rede na ausência de tensão 
aplicada, pois o hidrogênio reduz as interações entre obstáculos e discordâncias 
aumentando assim a mobilidade. O hidrogênio também aumenta a mobilidade 
das discordâncias porque o hidrogênio pode influenciar as forças coesivas no 
reticulado do metal, ocorrendo o endurecimento pela criação de centros de 




2.3 CORROSÃO POR PITES 
 
A camada passivadora de óxido de cromo é responsável por conferir a 
resistência à corrosão aos aços inoxidáveis. Em geral, ela é aderente, contínua, 
não porosa, insolúvel e auto regeneradora em presença de oxigênio. A 
passividade desta camada existe sob certas condições ambientais e depende 
fortemente das características da liga. Se a passividade for quebrada em 
condições que não permitam a restauração do filme passivo, o aço inoxidável é 
corroído em taxas relativamente altas, de acordo com Schweitzer (1996). Com a 
seleção adequada, os aços inoxidáveis poderão suportar longos períodos em 
ambientes corrosivos, porém a seleção inadequada de uma liga os pode tornar 




2.3.1  CORROSÃO NOS AÇOS 
 
Os aços inoxidáveis, apesar de o nome sugerir, são susceptíveis a 
diversos tipos de ataques corrosivos e na correta seleção do seu uso deve-se 
considerar todas as possibilidades de ocorrência no meio onde o material for ser 
solicitado. 
A corrosão uniforme dos aços inoxidáveis ocorre em meios capazes de 
romper a camada passivadora e impedir a sua regeneração. A corrosão 
galvânica, que ocorre quando dois metais dissimilares são postos em contato 
elétrico em meio corrosivo, pode ocorrer dos aços ao carbono quando em 
contato com aços inoxidáveis, ASM Handbook (2002). 
Schweitzer (1996) garante que a corrosão localizada alveolar e 
puntiforme são formas de corrosão normalmente comuns nos aços inoxidáveis, 
especialmente a última que também é conhecida como corrosão por pites 
(proveniente do termo em inglês pitting corrosion). Esta forma de ataque 
corrosivo penetra na superfície do metal e se aprofunda, podendo resultar na 
perfuração do metal, sendo a perda de material muito pequena se comparada à 
massa da estrutura. A formação de pites está associada a descontinuidades no 
filme passivo, como imperfeições mecânicas (inclusões ou danos superficiais) 
ou agressões químicas localizadas. Os íons cloreto (Cl-) são capazes de iniciar 
a corrosão por pites no aço inoxidável austenítico, embora possa vir associado 
com outras espécies químicas. A resistência à corrosão por pites é melhorada 
com a adição de Cr, Mo e N no aço. 
Segundo o ASM Handbook (2002) a formação de pites também é 
influenciada pelo acabamento superficial do metal, pela presença de depósitos 
na superfície e pela temperatura do meio.  
A corrosão por frestas ocorre baseada numa diferença de potencial entre 
a superfície livre e as regiões que se encontram em restrições geométricas, 
devido à diferença de concentração de espécies químicas entre as duas regiões. 
É também chamada diferencial, ASM Handbook (2002). 
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Na corrosão intergranular dos aços inoxidáveis a manifestação se dá 
através de um ataque preferencial nas regiões de contornos de grãos e ocorre 
na maioria das vezes devido ao fenômeno da sensibilização. 
O ASM Handbook (2002) assegura que, a corrosão sob tensão (CST) é 
um mecanismo de corrosão no qual a combinação de uma liga susceptível, com 
uma tensão aplicada de forma constante e um meio específico resulta no 
trincamento do material. 
Os aços inoxidáveis também são susceptíveis a uma forma de corrosão 
conhecida como corrosão-erosão. Nesta forma de ataque, a corrosão do material 
é acelerada pela remoção abrasiva da camada protetora de óxido, o que resulta 
num ataque relativamente rápido e preferencialmente localizado em regiões de 
desvio de fluxo de algum fluido no meio externo. 
 
2.3.2  FASE SIGMA ( ) 
 
A fase sigma (σ) é um composto com estrutura cristalina tetragonal de 
corpo centrado (TCC) com 30 átomos por célula unitária, Folkhard (1988) e 
Joubert (2008). A fase-σ é uma fase rica em elementos estabilizadores de ferrita 
(basicamente cromo, molibdênio e silício), fazendo com que a formação da 
mesma nos aços com ferrita δ se dê basicamente a partir da ferrita. Além disso, 
a difusão de elementos formadores da fase-σ, particularmente cromo, é 100 
vezes mais rápida na ferrita do que na austenita, fato esse que acelera sua 
formação. Folkhard (1988) afiança que a precipitação dessa fase se inicia nos 
contornos de grão ou nas regiões de interface e é intensificada pela exposição à 
temperaturas da ordem de 700 a 900ºC. Adições de tungstênio, vanádio, titânio 
e nióbio também promovem a formação da fase-σ. Sua formação nos aços 
inoxidáveis austeníticos ocorre com comprometimento da resistência à corrosão 
devido ao empobrecimento do Cr e do Mo presente ao redor da fase-σ formada 
na matriz. Quando precipitada no aço, a fase-σ compromete sua tenacidade e 
ductilidade, resultando em falhas frágeis nos equipamentos, muitas vezes em 




Figura 2.4: (a) Estrutura cristalina da fase-σ na composição ordenada. Nas ligas Fe-
Cr, “A”, corresponde ao cromo e “B” ao ferro, (b) Representação esquemática de um dos sítios 
tetraédricos presentes. 
 
a)                                                                
b) 
FONTE: Joubert (2008). 
 
 
O estudo da formação da fase-σ partindo de diagramas de equilíbrio, 
apesar de útil, geralmente é limitado pelo tempo necessário para o equilíbrio e 
pela composição das ligas comerciais existentes, que não permitem sua 
formação diretamente, concorda Folkhard (1988). 
Nos aços inoxidáveis duplex segundo Chen e Yang (2001) e Gao et al 
(2009), a nucleação preferencial do carbeto M23C6 induz a formação da fase-  
nos contornos de grão da ferrita ao invés da formação ser nos contornos de grão 
da austenita. Assim como, a alta taxa de energia interfacial em / M23C6 também 
pode contribuir para a formação da fase- . Estes autores igualmente asseguram 
que o comportamento da precipitação é afetado principalmente pela fração de 
volume das fases da matriz e parcialmente corresponde aos elementos de liga. 
E que a precipitação interfacial da fase-  no aço inoxidável duplex é 
supostamente “vinda” da incoerência das interfaces α/  e /M23C6. Padilha e Rios 
(2002), certificam que tanto o carbono como o nitrogênio são insolúveis na fase-
σ e, como consequência, a fase-σ é precipitada via de regra depois da 
precipitação de carbonetos e/ou nitretos. 
Os elementos típicos principais podem afetar na precipitação da fase 
sigma. O molibdênio (Mo), conforme Folkhard (1988), é um elemento ferritizante 
e em aços inoxidáveis austeníticos, é um potencial formador da fase δ e também 
de inúmeras fases intermetálicas. A mais importante é a fase Laves (Fe2Mo) e a 
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fase chi ( ), esta última presente em teores elevados de Mo, geralmente acima 
de 3 a 4%. O silício (Si) desloca a faixa de formação de fase-σ a para teores 
reduzidos de cromo. O Si também tem por efeito expandir a faixa de 
temperaturas de precipitação da fase-σ. O manganês (Mn) é um fraco 
austenitizante, comparado com o níquel, e dessa forma, pode substituí-lo 
parcialmente. Como benefício, o Mn aumenta a solubilidade do nitrogênio na 
austenita. O Mn retarda a formação da fase sigma tal qual o níquel, mas de forma 
menos expressiva. O nitrogênio (N) é um forte austenitizante e por isso reduz a 
tendência de formação da fase-σ. Quando solubilizado intersticialmente na 
matriz, o N melhora as propriedades mecânicas da liga sem prejudicar a sua 




Com os avanços em técnicas para modificação da superfície tem-se 
observado nos últimos 20 anos que, materiais modificados superficialmente são 
aplicados numa variedade de campos. Técnicas de nitretação fazem uso de 
plasmas, lasers, feixes de íons e feixes de elétrons como fontes energéticas para 
alterar a estrutura e/ou composição da superfície, são muito utilizadas, conforme 
Alves Jr. (2010). 
Entre os processos que utilizam o plasma como fonte energética para 
modificação superficial, encontra-se a nitretação iônica, que começou a ser 
comercializada na década de 60. Internacionalmente recebe as denominações 
de: nitretação iônica (ion nitriding, nitriding ionic, ionitriding), nitretação em 
descarga luminescente (glow discharge nitriding) ou nitretação por plasma 
(plasma nitriding, nitriding in plasma). Tratamento superficial que utiliza a 
tecnologia de descargas luminescentes de corrente contínua em regime anormal 
com o intuito de introduzir nitrogênio na superfície do material tratado, processo 
este normalmente difuso, segundo Brunatto (2000). Em baixa pressão, uma 
diferença de potencial aplicada aos eletrodos é usada para formar o plasma, a 
partir dos processos colisionais envolvendo átomos e elétrons presentes no gás. 
Onde os íons positivos de nitrogênio são acelerados em direção à superfície do 
material a ser tratado, o qual é posicionado no cátodo. O bombardeamento pelas 
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espécies do plasma (átomos neutros e íons) do cátodo aquece a peça, limpa a 
superfície e promove a difusão do nitrogênio, resultando na nitretação do 
componente exposto à descarga elétrica, de acordo com o ASM Handbook 
(1997). 
 
2.4.1. NITRETAÇÃO A PLASMA 
 
Segundo Rossnagel, Cuomo e Westwood (1989), "plasma" também 
conhecido como "descarga elétrica, gasosa ou luminescente" são partículas 
neutras e carregadas eletricamente como: elétrons, íons positivos e negativos, 
átomos e moléculas, contidos num gás. Alves Jr. (2010) afirma que um plasma 
é eletricamente neutro, pois campos elétricos surgirão com qualquer 
desbalanceamento de carga para reestabelecerem o equilíbrio. Assim, a 
densidade de íons positivos será igual a densidade de íons negativos mais a 
densidade de elétrons. Grau de ionização é um importante parâmetro do plasma. 
Um plasma fracamente ionizado possui um grau de ionização muito menor que 
a unidade. Muito utilizado no processo da nitretação iônica é também 
denominado de plasma frio.  
 
2.4.2. NITRETAÇÃO IÔNICA 
 
Para o processo de nitretação se utiliza um equipamento típico de 
nitretação iônica, constituído basicamente de um sistema de vácuo, uma fonte 
de potência e um reator, conforme esquema mostrado na figura 2.5. 
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Figura 2.5: Esquema básico de um equipamento para nitretação iônica. 
 
FONTE: Jones (1975). 
 
 
De acordo com Alves Jr. (2010). O sistema de vácuo deve conter 
válvulas de controle da vazão dos gases inseridos para tratamento  e atingir uma 
pressão em torno de 10-2  torr. A peça deve ser aquecida entre 300 e 600°C, 
para isso uma fonte de potência com uma voltagem máxima de 
aproximadamente 1500V e saída D.C deve fornecer a energia necessária. No 
reator estão dois eletrodos onde o porta amostra é o catodo. Pressão, 
temperaturas e outras variáveis desejadas devem ser controladas no processo. 
Assim como entradas para a atmosfera nitretante, bomba de vácuo e outros 
acessórios necessários à nitretação da amostra. Após um vácuo de 
aproximadamente 10-2 torr aplica-se uma diferença de potencial entre 400 e 1200 
V entre os eletrodos, em seguida o gás nitretante é introduzido (normalmente 
uma mistura de N2 H2). 
Uma  coloração rósea indica baixa pressão, característica do material do 
catodo (geralmente aço) e do gás. O plasma reveste completamente o catodo e 
a peça a ser nitretada. Quando os íons deste plasma são acelerados para a 
superfície do catodo diversos fenômenos ocorrem, entre eles o aquecimento da 
peça. O valor da temperatura da peça é controlado pela corrente, começando-
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se a contar o tempo. Após este tempo, a fonte é desligada e a peça é deixada 
resfriar naturalmente, conforme Alves Jr. (2010). 
 
2.4.3. NITRETAÇÃO DE AÇOS 
 
Alves Jr. (2010) comenta que dependendo do estado de agregação do 
meio externo no qual se introduz uma peça para ser tratada, diferenciam-se os 
tratamentos termoquímicos em meio sólido, líquido, gasoso e plasma. Na 
nitretação em meio líquido, os átomos do elemento difusor na peça se formam 
como resultado de reações químicas no sal fundido (NaCN, por exemplo), 
enquanto em meio gasoso, o elemento difusor forma-se como resultado das 
reações de dissociação ( NH3 →N (dissolvido) + (3/2) H2, por exemplo). Para um 
meio plasma, porém este mecanismo ainda não é bem conhecido. Sabe-se, 
entretanto, que o hidrogênio possui um efeito catalisador para formação de 
nitretos mais ricos que numa atmosfera de nitrogênio puro. 
Por muito tempo foi investigado como alternativa o endurecimento 
superficial dos aços inoxidáveis austeníticos, segundo Manova e Mändl (2017). 
Utilizando métodos como nitretação gasosa ou a plasma, em aços de baixa liga, 
resulta na formação de uma camada com uma mistura de nitretos de ferro como 
 e . Seguida de uma camada difundida de nitrogênio em solução 
sólida. Empregando esse processo com temperaturas entre 500 e 900°C nos 
aços inoxidáveis austeníticos há uma rápida formação de precipitados como 
nitretos de cromo, que levam a um empobrecimento de cromo e 
consequentemente reduz a resistência à corrosão devido à falta de cromo para 
passivar. No entanto, reduzindo-se a temperatura para 350 a 400°C haverá 
formação apenas da camada de difusão do nitrogênio. Esse teor de nitrogênio 
difundido em solução sólida causará uma expansão da rede, essa austenita 
expandida é conhecida como fase-S ou , aumentando a dureza superficial 
sem perder a resistência à corrosão, Blawert et al (1999) e Manova e Mändl 
(2017). Mändl et al (2014) afirmam que ao inserir nitrogênio por implantação 
iônica (PI3), à temperatura de 400°C, há um aquecimento auxiliar que permite 
um aumento contínuo da densidade de corrente média para qualquer aumento 
de tensão ou frequência de repetição do pulso. A espessura da camada cresce 
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com o aumento de teor de nitrogênio, indicando que íons de baixa energia são 
adsorvidos na superfície e enquanto íons de alta energia são implantados abaixo 
da superfície.  
 




O objetivo deste estudo é analisar a fragilização por hidrogênio, assim 
como as transformações de fase induzidas pelo hidrogênio nos aços inoxidáveis 
duplex do tipo SAF2101 e SAF2205; e destes aços nitretados, quando 
submetidos à hidrogenação catódica.  
Analisou-se previamente o material a ser utilizado nos ensaios. Esta 
análise inicia com o corte e polimento com lixas de granulometrias 200 μm a 
1200 μm, pano de feltro e alumina 0,3 μm, pano de neoprene e sílica coloidal de 
0,1μm das amostras de aços inoxidáveis duplex dos tipos SAF2101 e SAF2205. 
Logo após estas amostras foram submetidas à hidrogenação catódica para 
verificar o comportamento destes aços antes da nitretação frente ao hidrogênio. 
Enquanto estas amostras eram analisadas outras amostras eram 
nitretadas no “Institute of Ion Beam Physics and Materials Research” localizado 
na cidade de Dresden – Alemanha, para depois serem hidrogenadas e avaliadas 
perante a ação do hidrogênio.  
  
O estudo do efeito do hidrogênio foi feito através de medidas de difração 
de raios-X para observação das fases presentes nestes materiais antes e após 
a hidrogenação. Para a análise das trincas oriundas durante a etapa de 
desgaseificação utilizou-se microscopia óptica, eletrônica de varredura e 






3.2  Materiais 
 
Neste trabalho os aços inoxidáveis: ferrítico do tipo AISI 430 e duplex 
dos tipos SAF2101 e SAF2205 foram utilizados. A composição química padrão 
dos materiais pode ser vista na tabela 3: 
 
Tabela 3: Composição química dos materiais utilizados conforme ASTM A789 ASTM A790. 
 Composição química (% peso) 







































430 16,0 - 
18,0 
0,75 1,00 - - 0,12 1,00 0,04  0,03 - Balanço 
Fonte: O autor. 
 
3.3  Preparação das Amostras 
 
As amostras foram usinadas até adquirirem uma superfície lisa. Em 
seguida foram cortadas, com disco de corte, em pequenos pedaços no sentido 
de laminação e no sentido transversal ao da laminação, assim, as amostras 
ficaram denominadas L para o sentido de laminação e T para o sentido 
perpendicular à laminação. Estes foram embutidos a frio e lixados 
mecanicamente em lixas de papel (com granulometrias de 220 m e 1200 m) e 
o polimento com pano de feltro e alumina de granulometria 0,30 m, na 
sequência pano de neoprene e sílica coloidal de granulometria de 0,10 m, para 
garantir superfícies (lisas) possíveis de ser nitretadas e analisadas através de 
microscopia de óptica, microscopia eletrônica, microscopia de força atômica e 








Neste trabalho foi utilizado o processo de implantação iônica que 
modifica a região próxima da superfície usando um feixe de íons. Este processo 
conforme Alves Jr. (2010) consiste em implantar íons altamente energéticos, 
sobre a superfície do material. Íons estes que são produzidos por um canhão 
que os acelera com uma energia entre 10 - 500 keV, com uma pressão em torno 
de 10-6 torr. A área que será impactada pelo feixe de íons deve ser 
constantemente movimentada para evitar superaquecimento local. Esta técnica 
tem como principais características: controle preciso da profundidade de 
penetração e do número de íons injetados; assim como possibilita usar todas as 
combinações de íons e de alvos; também permite ser realizado em baixa 
temperatura; podendo obter concentrações acima do limite de solubilidade. 
A figura 3.1 mostra o desenho esquemático do equipamento industrial 
para nitretação iônica, completamente automatizado. Que segundo Alves Jr. 
(2010), após o carregamento do reator, o operador introduz os parâmetros de: 
duração, temperatura, pressão, taxa de aquecimento e composição da mistura 
dos gases. 
 
Figura 3.1: Equipamento industrial para nitretação iônica, completamente automatizado. 
 




Após a preparação das amostras algumas foram submetidas à 
hidrogenação catódica e outras à nitretação. Estas foram nitretadas com a 
técnica PI3, pelo Prof. Dr. Andreas Kolitsch do “Institute of Ion Beam Physics and 
Materials Research Ion Technology” - Forschungszentrum Dresden-Rossendorf. 
A escolha de se fazer este tratamento termoquímico em Dresden foi o fato de se 
poder controlar a temperatura de nitretação durante o tratamento. As amostras 
foram nitretadas às temperaturas de 300 e 380°C, por tempos de uma e quatro 
horas. Estes tempos e estas temperaturas foram escolhidos com o intuito de não 
se formar nitretos, somente austenita expandida . Visto o fato de não se 
saber qual seria o melhor comportamento perante a ação do hidrogênio, se 
camada mais fina ou espessa, se a formação de austenita expandida seria ou 
não benéfica.  
A figura 3.2 é a imagem da câmara para o tratamento de nitretação das 
amostras. Na figura 3.3 é possível observar como as amostras ficaram dispostas, 
no porta amostras, dentro da câmara de nitretação. 
 
Figura 3.2: imagem da câmara para o tratamento de nitretação das amostras. 
 
 
FONTE: o autor. 
48 
 
















Após o polimento mecânico as amostras dos aços inoxidáveis duplex do 
tipo SAF2101 e SAF2205 nitretadas e não-nitretadas foram submetidas à 
hidrogenação catódica. Esta hidrogenação foi realizada durante um período de 
quatro horas à temperatura 30°C. A solução de hidrogenação foi preparada em 
duas etapas: 
a) Diluição do trióxido de arsênio: consistiu em diluir 1g de As2O3 em 1L de água 
destilada a 80ºC. 
b) Solução de hidrogenação: consistiu em diluir 100 ml da solução de trióxido 
de arsênio em uma solução de H2SO4 0,5 mol L-1. Foi utilizado 27ml de H2SO4 
em 1 litro de solução. 
Nesta solução o trióxido de arsênio foi empregado para não haver perda 
de hidrogênio para a atmosfera. Utilizou-se um ânodo de platina e uma 
densidade de corrente de 1000 A/m2. A figura 3.4 mostra um esquema 




Figura 3.4: Esquema representativo do processo de hidrogenação. 
 
FONTE: o autor. 
 
As amostras ficaram a temperatura ambiente após a interrupção da 
hidrogenação para serem desgaseificadas. Em seguida foram observadas 
através de microscopias, quanto aos danos causados pelo hidrogênio.  Medidas 
de difração de raios-X foram realizadas para analisar as transformações de fases 
que porventura ocorressem.  
 
 
3.6. Difração de Raios-X 
 
A técnica de difratometria de raios-x foi empregada para verificar quais as 
fases presentes no material. 
Utilizou-se um difratômetro com geometria Bragg- Bretano que usa um 
monocromador na saída do feixe, com tubo de cobre, mostrado 
esquematicamente na figura 3.5. 
Este equipamento faz uso dos raios-X de comprimentos de onda 






Figura 3.5: Representação esquemática de um difratômetro com geometria Bragg- Bretano 
usando um monocromador na saída do feixe. 
 
FONTE: Cullity (1977). 
 
Os raios-X são ondas eletromagnéticas de alta energia e pequeno 
comprimento de onda. Quando o feixe de raios-X atinge os átomos do material 
a ser analisado, seus elétrons são acelerados e passam a reemitir radiação em 
todas as direções com a mesma energia, ou seja, mesmo comprimento de onda. 
Se os átomos estiverem num arranjo periódico, as ondas sofrerão interferência, 
isto é, ocorre uma reflexão apenas em certos ângulos de incidência. Um 
esquema que representa os raios-X difratados por um arranjo periódico de 
átomos (cristal) é apresentado na figura 3.6. 
Figura 3.6.: Esquema de raios-x difratados por um arranjo periódico de átomos (cristal).
 




Os raios-X espalhados pelos átomos sofrem interferência construtiva e 
o feixe é difratado num ângulo 2  em relação ao feixe incidente. 
A lei de Bragg faz uma relação entre o ângulo e o comprimento de onda, 
esta relação pode ser vista na expressão 3.1: 
 
                                                           
(3.1) 
 
Onde dhkl é a distância entre os planos com índices de Miller (h, k, l) e  é 
o valor do comprimento de onda. 
Foi utilizado o difratômetro de raios-X com tubo de Cu, ( =1,5418 Å), com 
velocidade de varredura de 1º/min, tensão de 40kV e corrente de 20mA.  
Amostras dos aços inoxidáveis duplex do tipo SAF2101 e SAF2205 com e sem 
nitretação, hidrogenadas e não hidrogenadas foram varridas de 30º até 90º. Os 
ensaios foram realizados no GORXI do Departamento de Física da Universidade 
Federal do Paraná. 
Para determinar a profundidade de penetração dos raios-X durante a 
difração podemos usar a equação 3.2, Cullity (1977): 
 
 
                                                      
 t
0eII                                                      (3.2) 
 
De acordo com Luppo, Hazarabedian e Ovejero-Garcia (1999) nesta 
expressão  e  são as intensidades do feixe que sai e do feixe que entra do 
material, respectivamente. O coeficiente de atenuação é dado por  e t é a 
espessura, ou seja a profundidade de penetração do feixe na amostra. Foi 
encontrado um coeficiente de atenuação pela massa para o ferro de 56,25 cm2/g 
( / ), onde  é a densidade de ferro em torno de 7,87 g/cm3. Considerando o 
feixe incidente com o dobro da intensidade do feixe resultante e substituindo  
na expressão 3.2, obtém-se que o valor da penetração do feixe no material fica 







Para a visualização dos danos causados durante o processo de 
hidrogenação e desgaseificação foram utilizadas microscopias ópticas e 
microscopia eletrônica de varredura. 
 
 
3.7.1. MICROSCOPIA ÓPTICA 
 
Na microscopia óptica a fonte iluminante é a luz visível, concentrada 
sobre uma região da amostra por lentes de vidro. As vantagens desta ferramenta 
para a caracterização das amostras são: 
1. Podem-se observar grandes áreas da amostra; 
2. A preparação da amostra é simples (lixamento e polimento); 
3. O ensaio é rápido e barato. 
Esta técnica apresenta algumas desvantagens como: não permite 
grandes ampliações, a amostra deve ser plana e paralela, pois senão perde o 
foco.  
O equipamento utilizado para a microscopia óptica foi o do laboratório 
de tribologia – TRIBO-R, do Departamento de Engenharia Mecânica da 
Universidade Federal do Paraná. 
 
3.7.2. MICROSCOPIA ELETRÔNICA DE VARREDURA 
 
O microscópio eletrônico de varredura (MEV) é um tipo de microscópio 
eletrônico capaz de produzir imagens de alta resolução da superfície de uma 
amostra. Devido à maneira com que as imagens são criadas, imagens de MEV 
têm uma aparência tridimensionais característica e são muito importantes para 
avaliar a morfologia superficial de uma dada amostra.  
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A diferença básica entre o microscópio óptico e o eletrônico é que neste 
último não é utilizada a luz visível, mas sim feixes de elétrons. No microscópio 
eletrônico não há lentes de cristal e sim bobinas, chamadas de lentes 
eletromagnéticas.  
O MEV consiste de uma fonte que gera elétrons que são colimados ao 
passar pelas lentes eletromagnéticas, sendo focalizados em uma região muito 
pequena da amostra. Bobinas adequadamente colocadas promovem a 
varredura desse feixe sobre a área da amostra a ser examinada. A interação 
feixe-amostra gera uma série de sinais, como por exemplo, elétrons secundários, 
que são captados por um detector. Após a amplificação, esse sinal modula o 
brilho de um tubo de raios catódicos (TRC), que é varrido de forma sincronizada 
com a varredura da superfície da amostra, gerando uma imagem ponto a ponto 
da superfície examinada, afirma Goldstein et al (1992).  
O esquema genérico de um microscópio eletrônico de varredura é 
apresentado na figura 3.7. 
 





De acordo com Goldstein et al (1992) a coluna, mantida sob vácuo, 
contém em sua porção superior um canhão de elétrons e, abaixo deste, lentes 
eletromagnéticas para a focalização de um fino feixe de elétrons sobre a amostra. 
A quantidade de corrente no feixe de elétrons incidente sobre a amostra, 
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determina a intensidade dos sinais a serem emitidos. A qual, por sua vez, é 
diretamente proporcional ao diâmetro do feixe, implicando no ajuste dos 
controles do microscópio para a otimização da condição de operação desejada: 
alta resolução (feixe de 3 a 10 nm), elevada profundidade de foco ou 
microanálise (feixe de 0,2 a 1μm). A fonte mais usual de elétrons corresponde à 
emissão termo iônica gerada a partir de um filamento de tungstênio aquecido a 
2700° C. 
A versatilidade do microscópio eletrônico de varredura deve-se a 
diversidade de interações que ocorrem quando o feixe de elétrons atinge a 
amostra. Estas interações, avaliadas por diferentes detectores, fornecem 
informações sobre a composição, topografia, cristalografia, potencial elétrico e 
campos magnéticos locais, dentre outras. 
As interações entre os elétrons e a amostra podem ser divididas em duas 
classes: 
• Espalhamento elástico: afeta a trajetória dos elétrons dentro da amostra sem, 
no entanto, alterar a energia cinética dos mesmos. É responsável pelo fenômeno 
de elétrons retroespalhados; 
 
• Espalhamento não elástico: compreende diferentes interações em que há 
perda da energia cinética dos elétrons para os átomos da amostra, propiciando 
a geração de elétrons secundários, elétrons Auger, raios-X e 
catodoluminescência. 
 
Os elétrons incidindo sobre a amostra e as várias interações resultantes 
e as profundidades nas quais estas são geradas como: elétrons secundários, 
elétrons retroespalhados, elétrons Auger, raios-X característico, raios-X contínuo 
















Neste trabalho utilizou-se elétrons secundários que englobam todos os 
elétrons de energia inferior a 50 eV. Essencialmente, compreendem os elétrons 
da camada de valência perdidos que, em face de sua baixa energia, emergem 
das proximidades da superfície da amostra. Possibilitam a visualização da 
topografia da amostra, com elevada profundidade de foco como assegura 
Goldstein et al (1992). Estes elétrons são difíceis de detectar por apresentarem 
energia muito baixa (< 5O eV), porém podem ser facilmente coletados dado a 
sua baixa velocidade. Os elétrons secundários podem ser desviados por campos 
elétricos e magnéticos. O detector mais comum compreende uma gaiola de 
Faraday que atrai os elétrons para um cintilador; este sinal é guiado até uma 
célula fotomultiplicadora onde é, então, convertido em diferença de potencial. 
O microscópio eletrônico de varredura utilizado nas análises deste 
trabalho foi o do Centro de Microscopia da Universidade Federal do Paraná. 
 
 
3.7.3. MICROSCOPIA DE FORÇA ATÔMICA 
 
O microscópio de força atômica possui um princípio muito simples. A 




A ponta de prova é montada numa haste que pode girar livremente. Um 
espelho é colocado na parte superior de uma haste que reflete a luz de um feixe 
de laser. Após a reflexão, a luz do laser passa por uma lente e incide sobre um 
fotodetector. A incidência do feixe de laser no fotodetector provoca o 
aparecimento de uma diferença de potencial (ddp) em suas extremidades. Esta 
ddp depende da área iluminada pelo feixe de laser, que por sua vez depende da 
altura da ponta de prova. A posição da ponta de prova varia conforme o relevo 
da superfície em estudo e com isso, a ddp gerada pelo fotodetector traduz os 
deslocamentos da ponta durante a varredura. Estes deslocamentos são medidos 
com a amplificação da ddp gerada no fotodetector. 
 
Figura 3.9.: Representação esquemática de um microscópio de força atômica. 
 
Fonte: microscopia PUC-RIO (2001). 
 
Com esse tipo de microscopia pode-se analisar a topografia das superfícies 
em estudo, variação da rugosidade e medição de deslocamentos menores do 
que 1 nanômetro (1nm). O microscópio permite não só o mapeamento de uma 
superfície em escala atômica, mas também a manipulação de átomos ou 
moléculas que estejam nessa superfície. 
Neste trabalho foi utilizado o Microscópio de Força Atômica (AFM) com o 
modo de não-contato para análise de profundidade das trincas e pites gerados 
e os resultados foram tratados através do software SPM System. Foi utilizado o 
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equipamento do laboratório de AFM do Departamento de Física da Universidade 
Federal do Paraná. 
4 - RESULTADOS E DISCUSSÕES 
 
4.1. Caracterização dos Materiais 
 
Conforme o planejamento experimental descrito no capítulo 3, os 
ensaios de hidrogenação iniciais foram realizados nas amostras do aço 
inoxidável duplex do tipo SAF2101 e SAF2205 sem nitretação. Estas amostras 
foram analisadas através de microscopia ótica, microscopia eletrônica de 
varredura e difração de raios-x. 
Na sequência amostras do aço inoxidável ferrítico do tipo AISI 430 foram 
hidrogenadas e analisadas pelas mesmas técnicas, com o intuito de se entender 
o comportamento da fase ferrítica  do aço inoxidável duplex tipo SAF2101.  
Seguindo com o planejamento amostras do aço inoxidável duplex do tipo 
SAF2101 e SAF2205 nitretadas foram submetidas à hidrogenação catódica e 
posteriormente analisadas igualmente às amostras não nitretadas. Para um 
comparativo aceitável. 
 
4.1.1. AÇO INOXIDÁVEL DUPLEX SAF2101 LONGITUDINAL 
 
Com o objetivo de verificar as microtrincas geradas no processo de 
desgaseificação após a hidrogenação catódica, buscou-se imagens de 
microscopia óptica (MO). Visto que, era esperado esta fragilização por 
hidrogênio neste tipo de aço, principalmente nos grãos austeníticos. Pois, como 
já é conhecido através de outros trabalhos, há um intenso trincamento superficial 
do aço inoxidável austenítico após a hidrogenação como afirmam Michler e 
Naumann (2008), Zinbi e Bouchou (2009) e Alyousif e Nishimura (2010). 
Na microscopia óptica a fonte iluminante é a luz visível, concentrada 
sobre uma região da amostra por lentes de vidro. As vantagens desta ferramenta 
para a caracterização das amostras são: 
 Pode-se observar grandes áreas da amostra; 
 A preparação da amostra é simples (lixamento e polimento); 
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 O ensaio é rápido e barato. 
As figuras 4.1 e 4.2 são micrografias ópticas do aço inoxidável duplex do 
tipo SAF2101. Sendo a figura 4.1 deste aço somente lixado, polido e atacado 
(Murakami) para a revelação dos grãos ferríticos ( ) e austeníticos ( ). A figura 
4.2 é do aço inoxidável duplex do tipo SAF2101 lixado, polido, hidrogenado por 
4h e desgaseificado por uma semana.  
 
Figura 4.1: imagem de microscopia óptica do aço inoxidável duplex do tipo SAF2101 lixado, 
polido, com ataque Murakami para revelar grãos austeníticos ( ) e ferríticos ( ), com uma 
ampliação de 200x. 
 
FONTE: o autor. 
Figura 4.2: imagem de microscopia óptica do aço inoxidável duplex do tipo SAF2101 lixado, 

















FONTE: o autor. 
Na figura 4.2 nota-se que os grãos ferríticos aparecem mais escurecidos. 
Mesmo com uma ampliação de 500x, figura 4.3, ainda era inviável determinar 
exatamente o estrago causado pela entrada e saída de hidrogênio.  
 
Figura 4.3: imagem de microscopia óptica do aço inoxidável duplex do tipo SAF2101 lixado, 
polido, hidrogenado por 4h e desgaseificado por 7 dias, com uma ampliação de 500x. 
 
 
FONTE: o autor. 
 
Devido à limitação da microscopia óptica buscou-se a realização de 
imagens por microscopia eletrônica de varredura (MEV), que permite maiores 
ampliações.  
Na microscopia eletrônica, um feixe de elétrons atinge a amostra e com 
ela interage. As vantagens desta ferramenta são: 
 Resolução muito maior do que a microscopia óptica; 
 Maior profundidade de campo. 
 
As figuras 4.4, 4.5 e 4.6 mostram imagens de MEV do aço inoxidável 
duplex do tipo SAF2101 hidrogenado por 4h e desgaseificado por uma semana. 
Observa-se que na figura 4.4 os grãos ferríticos parecem ter pequenos 
“buracos”, que podem ser um indício de corrosão localizada. Com ampliações 
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maiores, como nas micrografias mostradas nas figuras 4.5 e 4.6, ficam evidentes 
as microtrincas nos grãos austeníticos e ferríticos, além do que realmente parece 
ser corrosão localizada, da forma corrosão por pites nos grãos ferríticos. Visto 
que, esta corrosão é caracterizada por pequenos pites ou buracos que se 
formam no material, que estes normalmente penetram no interior do metal a 
partir da superfície. Esse tipo de corrosão é comum passar despercebido, pois 
com muita frequência fica sem ser detectado até a ocorrência da falha. Foi 
necessário refazer estes ensaios para confirmar a repetição dos resultados. 
Como os ensaios foram repetidos várias vezes e houve a confirmação dos 
resultados, partiu-se para a técnica de difração de raios-X para a investigação 
das fases e supostamente das transformações de fases que possam ocorrer com 
a entrada e a saída do hidrogênio do material, Bugaev et al (1997), Silva, Pascual 
e Miranda (1984), Gavriljuk et al (2015). Uma vez que Kuromoto et al (1999) 
afirma que nos aços austeníticos a desgaseificação é parte importantíssima 
neste processo. 
 
Figura 4.4: imagem de microscopia eletrônica de varredura do aço inoxidável duplex do tipo 











Figura 4.5: imagem de microscopia eletrônica de varredura do aço inoxidável duplex do tipo 




FONTE: o autor. 
 
Figura 4.6: imagem de microscopia eletrônica de varredura do aço inoxidável duplex do tipo 










A técnica de microscopia de força atômica foi utilizada para verificar a 
profundidade das trincas e dos pites que foram gerados após a hidrogenação.  
A figura 4.7 expõe a imagem de microscopia de força atômica do aço 
inoxidável duplex do tipo SAF2101 sem nitretação e sem hidrogenação, somente 
polido. Nesta, é possível observar que a variação do relevo superficial é em torno 
de dezenove nanômetros para as regiões mais profundas. A figura 4.8 é a 
micrografia do mesmo aço, sem nitretação, hidrogenado por quatro horas e 
desgaseificado por sete dias. Esta imagem é da região trincada, evidenciando 
que a profundidade da trinca é aproximadamente 277 nm, pois as partes mais 
escuras nas figuras representam regiões mais profundas na estrutura, neste 
caso as trincas, e as partes mais claras representam regiões levemente mais 
altas, demonstrando o fato das trincas desprenderem parte do material na forma 
de um descolamento superficial. A profundidade do pite em torno de 136 nm 
pode ser verificada na imagem de microscopia de força atômica da figura 4.9.  
 
Figura 4.7. Perfil de profundidade da trinca no aço inoxidável duplex do tipo SAF2101L sem 
hidrogenação e sem nitretação. 
 
 




Figura 4.8. Perfil de profundidade da trinca no aço inoxidável duplex do tipo SAF2101L 
hidrogenado por 4h e desgaseificado por 7 dias, sem nitretação 
 
FONTE: o autor. 
 
Figura 4.9. Perfil de profundidade do pite no aço inoxidável duplex do tipo SAF2101L 
hidrogenado por 4h e desgaseificado por 7 dias, sem nitretação 
.  
FONTE: o autor. 
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Assim, foram feitas difratometrias de raios-X para verificar as fases 
presentes no material antes e depois da hidrogenação catódica. Nas amostras 
do aço inoxidável do tipo AISI 2101 antes da hidrogenação foram confirmadas 
as fases e somente, como podem ser vistas no gráfico 1. Após a 
hidrogenação, um difratograma foi realizado após sete dias de desgaseificação, 
gráfico 2, evidenciando picos de fase e  assim como um pico a 
aproximadamente 46,18°. Segundo Miranda (1984), Bugaev et al (1997), 
Graviljuk et al   (2015), Hermida e Roviglione (1998) a transformação da fase 
em fase ’ (transformação de austenita em martensita - ' era 
esperada, devido porcentagem de aproximadamente 50% de fase austenítica no 
aço inoxidável duplex do tipo SAF 2101. Segundo estes autores, a fase  é uma 
falha de empilhamento que surge durante a hidrogenação. Com o tempo esta 
fase  se transformaria em martensita ’.  Porém, de acordo com a literatura o 
pico de ’ é aproximadamente 45,95° e o pico  é aproximadamente 48° e o pico 
evidenciado nos difratogramas das amostras de aço inoxidável duplex do tipo 
SAF 2101 é aproximadamente 46,18°. Este pico é coincidente com o pico de 
fase sigma ( ) segundo Chen e Yang (2001), Mei e Guimarães (2004) e Gao et 
al (2009). O gráfico 3 é um comparativo dos gráficos 1 e 2, ou seja, é o aço 
inoxidável duplex do tipo SAF 2101 sem hidrogenação e hidrogenado por 4h e 
desgaseificado por sete dias, neste é possível ver claramente a transformação 
de fase deste aço após a entrada e a saída do hidrogênio. 
Portanto, uma análise mais detalhada era necessária e assim, foram feitos 
difratogramas da cinética da ação do hidrogênio na transformação de fase do 
aço inoxidável duplex do tipo SAF 2101, no gráfico 4 podem ser vistos os picos 
das fases presentes logo após a hidrogenação, ou seja, com 0h de 
desgaseificação. Neste gráfico é possível observar os picos das fases e mais 
alargados provavelmente devido à presença do hidrogênio que ainda não teve 
tempo para sair do material. Também é possível notar a presença de dois novos 
picos, um a aproximadamente 38° e outro a 78°, que Mei e Guimarães (2004) 
identificam como precipitados do tipo Cr23C6, que segundo Chen e Yang (2001) 
induz a formação da fase-  nos contornos de grão da austenita ao invés da 
formação ser nos contornos de grão da ferrita. Pois a alta taxa de energia 
interfacial em / M23C6 pode contribuir para a formação da fase- . Estes autores 
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afirmam que a precipitação interfacial da fase-  no aço inoxidável duplex é 
supostamente “vinda” da incoerência das interfaces /  e / M23C6 e, que, a 
precipitação da fase-  é inibida nas interfaces / M23C6 devido à coerência, teoria 
confirmada por Porter, Easterling e Sherif (2009). Nova análise foi feita após 24h 
de desgaseificação para a verificação das fases presentes, ver gráfico 5. Neste 
difratograma nota-se que os picos não estão mais alargados, possivelmente 
devido à saída do hidrogênio do material. Ainda é possível observar os picos a 
38° e 78°, porém com menor intensidade, o pico que antes era a 46,18° passa 
para 45,97° aproximadamente, assim pode-se pensar que o material encontra-
se numa situação de instabilidade. Porém, observando o gráfico 6, quando é 
realizada outra vez a difratometria com sete dias de desgaseificação, nota-se 
novamente o pico a 46,18° e os picos a 38° e 78° desaparecem, podendo se 
pensar que a situação de instabilidade terminou. 
 
 
Gráfico1: Difratograma de raios-X do aço inoxidável duplex do tipo SAF2101 sem 
nitretação e sem hidrogenação, evidenciando os picos das fases e  presentes no aço. 











 2101 - REF SN-SH
  





Gráfico 2: Difratograma de raios-X do aço inoxidável duplex do tipo SAF2101 sem nitretação, 
hidrogenado por 4h, após sete dias de desgaseificação, evidenciando os picos das fases ,  e 
possivelmente  e ’ presentes no aço. 












































FONTE: o autor. 
 
Gráfico 3: Difratograma de raios-X do aço inoxidável duplex do tipo SAF2101 sem nitretação, 
sem hidrogenação e hidrogenado por 4h, após sete dias de desgaseificação, evidenciando os 
picos das fases ,  e possivelmente  e ’ presentes no aço. 
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FONTE: o autor. 
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Gráfico 4: Difratograma de raios-X do aço inoxidável duplex do tipo SAF2101 sem nitretação, 
logo após hidrogenação de 4h (zero horas de desgaseificação), evidenciando os picos das 
fases presentes no aço. 















































FONTE: o autor. 
 
Gráfico 5: difratograma de raios-X do aço inoxidável duplex do tipo SAF2101 sem nitretação, 
após hidrogenação de 4h (vinte e quatro horas de desgaseificação), evidenciando os picos das 
fases presentes no aço. 
















































FONTE: o autor. 
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Gráfico 6: difratograma de raios-X do aço inoxidável duplex do tipo SAF2101 sem nitretação, 
após hidrogenação de 4h (sete dias de desgaseificação), evidenciando os picos das fases 
presentes no aço. 











  2101 - REF-HID 7 dias
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FONTE: o autor. 
 
4.1.2. AÇO INOXIDÁVEL FERRÍTICO AISI 430 
 
 Com o propósito de se conhecer uma explicação para elucidar a 
destruição causada pelo hidrogênio nos grãos ferríticos, amostras do aço 
inoxidável ferrítico AISI 430 foram hidrogenadas e analisadas. Contudo, as 
amostras submetidas à hidrogenação por 4 h tiveram as superfícies totalmente 
destruídas. Assim, outros tempos de hidrogenação foram testados e o melhor 
tempo de hidrogenação, para análise, foi o de 30 min. A figura 4.10 é uma 
imagem de microscopia ótica do aço inoxidável ferrítico 430 apenas lixado e 
polido. A figura 4.11 é uma microscopia ótica do aço inoxidável ferrítico 430 após 
hidrogenação de 30 min e desgaseificação de uma semana. Nesta é possível 
ver que a superfície ficou danificada após a entrada e saída do hidrogênio. Nota-
se o que parecem ser “pequenos buracos” na superfície do material. As figuras 
4.12 e 4.13 são imagens de microscopia eletrônica de varredura. Na figura 4.12, 
com um aumento de 300 x, nota-se algumas trincas dentro das “pequenas 
crateras” deixadas na saída do hidrogênio. A figura 4.13 é uma ampliação desta  
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área, aumento de 1500 x, e realmente são trincas dentro da cavidade. O que 
demonstra que a destruição superficial causada pelo hidrogênio neste tipo de 
aço é muito maior que a fragilização gerada nos aços inoxidáveis austeníticos.  
 
Figura 4.10: imagem de microscopia óptica do aço inoxidável ferrítico do tipo AISI 430 lixado e 
polido, com uma ampliação de 200x. 
 
 
FONTE: o autor. 
 
Figura 4.11: imagem de microscopia óptica do aço inoxidável ferrítico do tipo AISI 430 lixado, 
polido, hidrogenado por 30 min e desgaseificado por 7 dias, com uma ampliação de 200x. 
 
 
FONTE: o autor. 
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Figura 4.12: imagem de microscopia eletrônica de varredura do aço inoxidável ferrítico do tipo 
AISI 430 lixado, polido, hidrogenado por 30 min e desgaseificado por 7 dias, com uma 
ampliação de 300x. 
 
 
FONTE: o autor. 
 
Figura 4.13: imagem de microscopia eletrônica de varredura do aço inoxidável ferrítico do tipo 
AISI 430 lixado, polido, hidrogenado por 30 min e desgaseificado por 7 dias, com uma 
ampliação de 300x. 
 
 
FONTE: o autor. 
 
Os difratogramas de raios-X do aço inoxidável ferrítico do tipo AISI 430 
são mostrados nos gráficos 7, 8 e 9. O gráfico 7 é do aço inoxidável AISI 430 
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somente lixado e polido, sem nitretação e sem hidrogenação, evidenciando 
apenas os picos de ferrita α. O difratograma de raios-X do aço inoxidável ferrítico 
AISI 430 hidrogenado por 30 min e desgaseificado por 7 dias é mostrado no 
gráfico 8. Neste é possível observar os picos de ferrita α assim como dois picos 
novos: um a aproximadamente a 38° (38°12’) e outro próximo a 78° (78°15’). 
Esses picos são coincidentes com os picos dos precipitados do tipo Cr23C6 
identificados por Mei e Guimarães (2004). Chen e Yang (2001) afirmaram que o 
aparecimento de precipitados do tipo M23C6 induzem a formação da fase σ no 
aço inoxidável duplex. Isto se dá devido a incoerência interfacial desses 
precipitados e os grãos austeníticos (M23C6/ ), assim como nas interfaces α/  
quando α está tensionado com a formação desses precipitados, tese confirmada 
por Porter, Easterling e Sherif (2009). Assim, consegue-se a explicação do que 
ocorreu no aço inoxidável duplex do tipo SAF2101 após hidrogenação catódica. 
Ou seja, o hidrogênio induz a formação de precipitados Cr23C6 nos grãos 
ferríticos, estes grãos ferríticos são incoerentes com os grãos austeníticos, mas 
estão muito tensionados devido aos precipitados que surgiram de tal modo  que 
há uma alta energia interfacial, suficiente para a formação de fase σ. Padilha e 
Rios (2002), garante que tanto o carbono como o nitrogênio são insolúveis na 
fase-σ e, como consequência, a fase-σ é precipitada comumente depois da 
precipitação de carbonetos e/ou nitretos, e a formação desta favorece a corrosão 
por pites. Explicando portanto, a corrosão localizada que aparece na figura 4.6. 
O gráfico 9 é um comparativo do aço inoxidável ferrítico AISI 430 antes da 
hidrogenação e após hidrogenado e desgaseificado. Ficando claro que o 













Gráfico7: Difratograma de raios-X do aço inoxidável ferrítico do tipo AISI 430 sem nitretação e 
sem hidrogenação, evidenciando os picos das fases  presentes no aço. 
 
 
FONTE: o autor. 
Gráfico 8: Difratograma de raios-X do aço inoxidável ferrítico do tipo AISI 430 sem nitretação,  
hidrogenado por 30 min, após sete dias de desgaseificação, evidenciando os picos das fases 
presentes no aço. 
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FONTE: o autor. 
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Gráfico 9: Difratograma de raios-X do aço inoxidável ferrítico do tipo AISI 430 sem nitretação, 
sem hidrogenação e hidrogenado por 30 min, após sete dias de desgaseificação, evidenciando 
os picos das fases presentes no aço. 


























 F430 Ref-Hid 7 dias
 
 FONTE: o autor. 
 
4.1.3. AÇO INOXIDÁVEL DUPLEX SAF2205 LONGITUDINAL 
 
Após a realização dos ensaios no aço inoxidável duplex do tipo 
SAF2101, os mesmos foram efetuados em amostras de aço inoxidável duplex 
do tipo SAF2205 sem nitretação para avaliar seu comportamento perante a ação 
do hidrogênio. Assim como no aço inoxidável duplex do tipo SAF2101, amostras 
do aço inoxidável duplex do tipo SAF2205 foram hidrogenadas por 4h e 
desgaseificadas por uma semana. E em seguida foram avaliadas pelas mesmas 
técnicas.  
 
As micrografias ópticas do aço inoxidável duplex do tipo SAF2205 sem 
nitretação são mostradas nas figuras 4.14, 4.15 e 4.16. Sendo que a figura 4.14 
é uma imagem de microscopia óptica do aço inoxidável duplex do tipo SAF2205 
lixado, polido, sem hidrogenação, com ataque Murakami para revelação dos 
grãos austeníticos e ferriticos. As figuras 4.15 e 4.16 são micrografias do aço 
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inoxidável duplex do tipo SAF2205 lixado, polido, hidrogenado por 4h e 
desgaseificado por sete dias. 
 
Figura 4.14: imagem de microscopia óptica do aço inoxidável duplex do tipo SAF2205 lixado, 
polido, com ataque Murakami para revelar grãos austeníticos ( ) e ferríticos ( ), com uma 
ampliação de 200x. 
 
 
FONTE: o autor. 
 
Figura 4.15: imagem de microscopia óptica do aço inoxidável duplex do tipo SAF2205 lixado, 
polido, hidrogenado por 4h e desgaseificado por 7 dias, com uma ampliação de 200x. 
 
 




Figura 4.16: imagem de microscopia óptica do aço inoxidável duplex do tipo SAF2205 lixado, 
polido, hidrogenado por 4h e desgaseificado por 7 dias, com uma ampliação de 500x. 
 
 
FONTE: o autor. 
 
Através destas micrografias é possível observar que nas amostras 
hidrogenadas de aço inoxidável duplex do tipo SAF2205 os grãos ferríticos não 
ficaram escurecidos, como ocorreu nas amostras hidrogenadas do aço 
inoxidável duplex do tipo SAF2101. 
Nas figuras 4.17, 4.18 e 4.19 são apresentadas imagens de MEV do aço 
inoxidável duplex do tipo SAF2205. Na imagem da figura 4.17 não se observa 
corrosão localizada como visto na figura 4.4 do aço inoxidável duplex do tipo 
SAF2101. Com ampliações maiores, é possível notar as trincas geradas pela 
fragilização por hidrogênio nos grãos austeníticos, assim como nos grãos 
ferríticos. Na austenita as trincas são retas, mais longas e em menor quantidade, 
se comparadas às trincas que aparecem na fase ferrítica. Pois nesta fase há um 
intenso trincamento, estas trincas são menores e irregulares como se observa 
nas figuras 4.18 e 4.19.Porém, não há indícios de corrosão localizada do tipo 







Figura 4.17: imagem de microscopia eletrônica de varredura do aço inoxidável duplex do tipo 




FONTE: o autor. 
 
 
Figura 4.18: imagem de microscopia eletrônica de varredura do aço inoxidável duplex do tipo 









Figura 4.19: imagem de microscopia eletrônica de varredura do aço inoxidável duplex do tipo 




FONTE: o autor. 
 
Um difratograma do aço inoxidável duplex do tipo SAF2205, sem 
nitretação e sem hidrogenação, para evidenciar os picos das fases presentes 
neste aço é apresentado no gráfico 10. Neste gráfico apenas os picos das fases 
 e  são detectados. 
O gráfico 11 exibe um difratograma do aço inoxidável duplex do tipo 
SAF2205 sem nitretação e hidrogenado por 4h e desgaseificado por uma 
semana. Este gráfico evidencia os picos das fases ,  e um pico a 
aproximadamente 45,96° que segundo Michler et al (2009), Mine, Horita e 
Murakami (2009) e Alyousif e Nishimura (2010) é transformação da fase 
austenítica  na estrutura martensítica ’. Porém, não aparece o pico a 46,18° 
referente à fase  como no aço inoxidável duplex do tipo SAF2101. O fato de 
não se detectar o pico da fase  explica o não surgimento de corrosão localizada 
do tipo pites, visto que, conforme Ezuber, El-Houd e El-Shawesh (2007) a 
diminuição da resistência à corrosão está relacionada à formação da fase . Esta 
resistência à corrosão também está relacionada ao fato de no aço inoxidável 
duplex do tipo SAF2205 conter 3% de molibdênio em média e no aço inoxidável 
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duplex do tipo SAF2101 conter 0,5% de molibdênio, ou seja, o teor de molibdênio 
do aço 2205 é seis vezes maior que o teor de molibdênio do aço 2101. 
A transformação de fase induzida pelo hidrogênio no aço inoxidável 
duplex tipo SAF2205 é bem visível no gráfico 12. Visto que, neste há um 
comparativo do aço antes e após a hidrogenação, pois as curvas são plotadas 
no mesmo gráfico. 
Assim como no aço inoxidável duplex tipo SAF2101, no aço inoxidável 
duplex tipo SAF2205 também foi realizado ensaios de difração de raios-X com 
0h, 24h e sete dias de desgaseificação, para acompanhar a cinética da 
transformação de fase com a saída do hidrogênio. Esta situação mostrada nos 
gráficos 13 e 14.  No gráfico 13,com 0h de desgaseificação, é possível observar 
que os picos estão mais alargados, provavelmente porque o hidrogênio ainda 
não teve tempo para sair do material. Com 24h de desgaseificação, como 
mostrado no gráfico 14, surge um pico a 45,94° que pode ser considerado como 
pico da fase ’.  Após sete dias de desgaseificação este pico fica inalterado como 
aparece no gráfico 15, este gráfico é idêntico ao gráfico 11.  
Após estes ensaios, um comparativo dos aços inoxidáveis duplex dos 
tipos SAF2101 e SAF2205, hidrogenados e desgaseificados por sete dias, é 
apresentado no gráfico 16 com uma ampliação no gráfico 17.  No qual os picos 
das fases presentes no aço inoxidável duplex SAF2101são mostrados na curva 
preta e os picos das fases presentes no aço inoxidável duplex SAF2205 na curva 















Gráfico 10: difratograma de raios-X do aço inoxidável duplex do tipo SAF2205 sem nitretação, 
sem hidrogenação, evidenciando os picos das fases presentes no aço. 
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FONTE: o autor. 
 
Gráfico 11: difratograma de raios-X do aço inoxidável duplex do tipo SAF2205 sem nitretação, 
após hidrogenação de 4h (sete dias de desgaseificação), evidenciando os picos das fases 
presentes no aço. 
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Gráfico 12: Difratograma de raios-X do aço inoxidável duplex do tipo SAF2205 sem nitretação, 
sem hidrogenação e hidrogenado por 4h, após sete dias de desgaseificação, evidenciando os 
picos das fases ,  e ’ presentes no aço. 
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FONTE: o autor. 
Gráfico 13: Difratograma de raios-X do aço inoxidável duplex do tipo SAF2205 sem nitretação, 
logo após hidrogenação de 4h (zero horas de desgaseificação), evidenciando os picos das 
fases presentes no aço. 














FONTE: o autor. 
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Gráfico 14: difratograma de raios-X do aço inoxidável duplex do tipo SAF2205 sem nitretação, 
após hidrogenação de 4h (vinte e quatro horas de desgaseificação), evidenciando os picos das 
fases presentes no aço 
 FONTE: o autor. 
 
Gráfico 15: difratograma de raios-X do aço inoxidável duplex do tipo SAF2205 sem nitretação, 
após hidrogenação de 4h (sete dias de desgaseificação), evidenciando os picos das fases 
presentes no aço. 















FONTE: o autor. 
















Gráfico 16: difratograma de raios-X do aço inoxidável duplex dos tiposSAF2101 e SAF2205 
sem nitretação, após hidrogenação de 4h (sete dias de desgaseificação), evidenciando os 
picos das fases presentes nos aços. 
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FONTE: o autor. 
 
Gráfico 17: ampliação do gráfico 13 - difratograma de raios-X do aço inoxidável duplex dos 
tiposSAF2101 e SAF2205 sem nitretação, após hidrogenação de 4h (sete dias de 




 FONTE: o autor. 
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4.1.3. AÇO INOXIDÁVEL DUPLEX SAF2101LONGITUDINAL – NITRETADO 
 
 
Em seguida iniciou-se o estudo das amostras nitretadas. Definiu-se duas 
temperaturas, 300 e 380°C, estas temperaturas foram escolhidas devido ao fato 
de que não era desejado a formação de nitretos, mas a formação de austenita 
expandida conhecida como  ou fase-S. Visto que segundo Blawert et al (1999) 
e Sun (2005) com temperaturas baixas de nitretação há a formação de austenita 
expandida, que aumenta a dureza superficial e a resistência ao desgaste sem 
danos à resistência à corrosão. Para o tempo de nitretação foram escolhidos os 
tempos de 1h e 4h.  
A micrografia óptica do aço inoxidável duplex do tipo SAF2101 nitretado 
a 380°C por 4h, hidrogenado por 4h e desgaseificado por sete dias é mostrada 
na figura 4.20. Nesta imagem é possível observar que toda a camada da região 
nitretada depois de hidrogenada desapareceu, ou seja, com a nitretação a esta 
temperatura e com este tempo o aço ficou mais susceptível à corrosão. Assim, 
houve uma destruição da camada nitretada com a hidrogenação. Portanto, ficou 
definido que para este aço, a nitretação de 380°C por 4h não obteve uma boa 
resposta. Sendo assim, investigou-se o mesmo aço nitretado a 380°C por 1h, 
figura 4.21. Através desta microscopia óptica é possível notar que os danos 
causados pelo hidrogênio foram menores. Contudo, este resultado também não 
se mostrou adequado, pois se esperava uma proteção mais eficaz contra a ação 
do hidrogênio. Por esse motivo chegou-se à conclusão que a temperatura de 
380°C para a nitretação neste aço, não era relevante perante a ação do 
hidrogênio. Porquanto, iniciou-se a investigação do inoxidável duplex do tipo 
SAF2101 nitretado a 300°C por 4h, figura 4.22. Nesta imagem pode-se perceber 
que, apesar de existirem áreas desplacadas, estas são menores do que as que 
apareceram na condição nitretada a 380°C por 1h.Estes desplacamentos são 
melhores observados nas imagens de microscopia eletrônica de varredura, 
figuras 4.23, 4.24 e 4.25. Supõe-se que nestes pontos onde ocorreram os 
desplacamentos, a camada nitretada tenha sido destruída. Na imagem da figura 
4.20 nota-se que não só há o desplacamento de certas regiões, como também 
há o aparecimento de trincas. Evidenciando a fragilização por hidrogênio nesta 
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condição. Com uma ampliação maior como acontece na imagem apresentada 
na figura 4.25, percebe-se as trincas abaixo das regiões desplacadas, sugerindo 
que estas se iniciem na superfície e ultrapassem a camada nitretada. 
 
Figura 4.20: imagem de microscopia óptica do aço inoxidável duplex do tipo SAF2101 nitretado 
por 4h a 380°C, hidrogenado por 4h e desgaseificado por 7 dias, com uma ampliação de 50x. 
 
 
FONTE: o autor. 
 
Figura 4.21: imagem de microscopia óptica do aço inoxidável duplex do tipo SAF2101 nitretado 
por 1h a 380°C, hidrogenado por 4h e desgaseificado por 7 dias, com uma ampliação de 100x. 
 
 
FONTE: o autor. 
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Figura 4.22: imagem de microscopia óptica do aço inoxidável duplex do tipo SAF2101 nitretado 
por 4h a 300°C, hidrogenado por 4h e desgaseificado por 7 dias, com uma ampliação de 200x. 
 
 
FONTE: o autor. 
 
 
Figura 4.23: imagem de microscopia eletrônica de varredura do aço inoxidável duplex do tipo 
SAF2101 nitretado por 4h a 300°C, hidrogenado por 4h e desgaseificado por 7 dias, com uma 
ampliação de 300x. 
 
 






Figura 4.24: imagem de microscopia eletrônica de varredura do aço inoxidável duplex do tipo 
SAF2101 nitretado por 4h a 300°C, hidrogenado por 4h e desgaseificado por 7 dias, com uma 
ampliação de 1500x. 
 
 
FONTE: o autor. 
 
 
Figura 4.25: imagem de microscopia eletrônica de varredura do aço inoxidável duplex do tipo 
SAF2101 nitretado por 4h a 300°C, hidrogenado por 4h e desgaseificado por 7 dias, com uma 
ampliação de 3000x. 
 
 




Na figura 4.26 demonstra a profundidade do desplacamento causado 
pelo hidrogênio no aço inoxidável duplex do tipo SAF2101L nitretado por 4h a 
300°C. Esta profundidade ficou em torno dos 260nm insinuando assim, que 
nestes desplacamentos houve uma destruição da camada nitretada. 
 
Figura 4.26. Perfil de profundidade do desplacamento no aço inoxidável duplex do tipo 
SAF2101L hidrogenado por 4h e desgaseificado por 7 dias, nitretado a 300°C por 4h. 
 
 
FONTE: o autor. 
 
 
Seguindo com o planejamento experimental, foram realizados ensaios 
de difração de raios-X nas amostras de aço inoxidável duplex do tipo SAF2101 
nitretado a 300°C por 4h, gráfico 18. Neste gráfico é possível observar os picos 
,  e  ou fase-S conforme Blawert et al (1999) e Sun (2005). Nota-se que os 
picos de , ou seja, austenita expandida são mais intensos que os picos  e . 
Após a hidrogenação de quatro horas e a desgaseificação de sete dias, 
um ensaio de difração de raios-X foi realizado no aço inoxidável duplex do tipo 
SAF2101 nitretado a 300°C por quatro horas. Neste percebe-se os picos ,  e 
, assim como dois novos picos, um a aproximadamente 38° e outro a 78°, 
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identificados como precipitados do tipo Cr23C6por Mei e Guimarães (2004), 
gráfico 19. Porém, não há a formação de fase  e nem aparece corrosão 
localizada do tipo pites nestas amostras. 
Gráfico 18: difratograma de raios-X do aço inoxidável duplex do tipo SAF2101 nitretado a 
300°C por 4h, sem hidrogenação, evidenciando os picos das fases presentes no aço.


































FONTE: o autor. 
Gráfico 19: difratograma de raios-X do aço inoxidável duplex do tipo SAF2101 nitretado a 
300°C por 4h, após hidrogenação de 4h (sete dias de desgaseificação), evidenciando os picos 
das fases presentes no aço. 
































































De acordo com o planejado iniciou-se as análises das amostras do aço 
inoxidável duplex do tipo SAF2101 nitretado a 300°C por uma hora. Na imagem 
do aço hidrogenado por 4h e desgaseificado por sete dias, figura 4.27, parece 
haver trincas, contudo, não há desplacamentos. Esta confirmação é feita através 
da microscopia eletrônica de varredura, ou seja, não há desplacamentos, porém, 
há algumas trincas na região hidrogenada, figura 4.28. Estas trincas aparecem 
em menor quantidade, se comparadas com o mesmo aço hidrogenado sem 
nitretação e quando comparadas com o aço inoxidável duplex do tipo SAF2205 
sem ser nitretado e hidrogenado nas mesmas condições. Este resultado é 
interessante visto que o aço inoxidável duplex do tipo SAF2101 é muito 
susceptível aos efeitos deletérios do hidrogênio. Na imagem de microscopia de 
força atômica, figura 4.29, nota-se que profundidade é muito menor quando 
comparada ao mesmo aço sem nitretação e nitretado por 300°C por 4h. Pode-
se dizer que a nitretação a 300°C por 1h atuou como um obstáculo à passagem 
do hidrogênio.  
 
Figura 4.27: imagem de microscopia óptica do aço inoxidável duplex do tipo SAF2101 nitretado 
por 1h a 300°C, hidrogenado por 4h e desgaseificado por 7 dias, com uma ampliação de 200x. 
 
 





Figura 4.28: imagem de microscopia eletrônica de varredura do aço inoxidável duplex do tipo 
SAF2101 nitretado por 1h a 300°C, hidrogenado por 4h e desgaseificado por 7 dias, com uma 
ampliação de 1500x. 
 
 
FONTE: o autor. 
 
Figura 4.29. Perfil de profundidade da trinca no aço inoxidável duplex do tipo SAF2101L 








O gráfico 20 evidencia os picos das fases presentes no aço inoxidável 
duplex do tipo SAF2101, nitretado a 300°C por uma hora, sem hidrogenação. 
Neste aparecem os picos ,  e , com intensidade menor de  se comparada 
ao mesmo aço nitretado a 300°C por quatro horas, gráfico 21.  
Um difratograma de raios-X do aço inoxidável duplex do tipo SAF2101, 
nitretado a 300°C por uma hora, hidrogenado por 4 horas e desgaseificado por 
sete dias, é apresentado no gráfico 21. É possível perceber neste gráfico um 
pico de ‘ (fase martensítica), evidenciando assim, uma transformação de fase. 
O que justificaria o aparecimento das trincas, como as vistas na imagem de 
microscopia eletrônica de varredura, figura 4.28. Um comparativo dos 
difratogramas deste aço antes e após a hidrogenação é apresentado no gráfico 
22. Neste é fácil notar a transformação de fase. 
 
 
Gráfico 20: difratograma de raios-X do aço inoxidável duplex do tipo SAF2101 nitretado a 
300°C por 1h, sem hidrogenação, evidenciando os picos das fases presentes no aço. 
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Gráfico 21: difratograma de raios-X do aço inoxidável duplex do tipo SAF2101 nitretado a 
300°C por 1h, após hidrogenação de 4h (sete dias de desgaseificação), evidenciando os picos 
das fases presentes no aço. 
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FONTE: o autor. 
 
Gráfico 22: difratograma de raios-X do aço inoxidável duplex do tipo SAF2101 nitretado a 
300°C por 1h, sem hidrogenar e após hidrogenação de 4h (sete dias de desgaseificação), 
evidenciando os picos das fases , ,  e ’ presentes no aço. 
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FONTE: o autor. 
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4.1.4. AÇO INOXIDÁVEL DUPLEX SAF2205 LONGITUDINAL - NITRETADO 
 
Terminada esta etapa de ensaios no aço inoxidável duplex do tipo 
SAF2101, iniciaram-se os mesmos ensaios no inoxidável duplex do tipo 
SAF2205. Na imagem da figura 4.30 nota-se que os danos causados pelo 
hidrogênio são menores quando comparados com os causados no aço 
inoxidável duplex do tipo SAF2101 nas mesmas condições, porém, ainda são 
danos consideráveis. Provando que, a nitretação a esta temperatura e este 
tempo não se apresentou eficiente como proteção contra a ação do hidrogênio 
neste aço.  
As amostras nitretadas a 380°C por uma hora do aço inoxidável duplex 
do tipo SAF2205 também não apresentaram bom desempenho para proteção 
deste aço perante a ação do hidrogênio. Visto nas imagens de microscopia 
eletrônica de varredura, mostradas nas figuras 4.31 e 4.32. Com estes 
resultados, iniciaram-se os ensaios das amostras nitretadas a 300°C.  
 
Figura 4.30: microscopia óptica do aço inoxidável duplex do tipo SAF2205 nitretado por 4h a 
380°C, hidrogenado por 4h e desgaseificado por 7 dias, com uma ampliação de 50x. 
 
 






Figura 4.31: microscopia eletrônica do aço inoxidável duplex do tipo SAF2205 nitretado por 1h 
a 380°C, hidrogenado por 4h e desgaseificado por 7 dias, com uma ampliação de 300x. 
 
 
 FONTE: o autor. 
 
Figura 4.32: imagem de microscopia eletrônica do aço inoxidável duplex do tipo SAF2205 




FONTE: o autor. 
 
Através das micrografias ópticas do aço inoxidável duplex do tipo 
SAF2205 nitretado por quatro horas a 300°C, hidrogenado por quatro horas e 
desgaseificado por sete dias, não foi possível observar os estragos gerados pela 
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ação do hidrogênio, figuras 4.33 e 4.34. Já nas imagens de microscopia 
eletrônica é possível ver um único desplacamento em toda a região hidrogenada, 
figuras 4.35 e 4.36. Também não nota-se nestas imagens a formação de trincas, 
comum neste tipo de aço quando hidrogenado. Este resultado é significativo, 
uma vez que, este aço também é bastante susceptível aos efeitos deletérios do 
hidrogênio, como mostrado nas figuras 4.18 e 4.19.Não foi possível localizar o 
desplacamento para a imagem de microscopia de força atômica devido as 
limitações do equipamento, portanto, a figura 4.37 apresenta a imagem da região 
hidrogenada, porém, não do desplacamento. Nota-se na imagem da figura 4.37 
que a rugosidade é maior e isto se deve a nitretação de 4h, pois quanto maior o 
tempo maior é a entrada de nitrogênio no material deixando-o mais rugoso. 
 
 
Figura 4.33: imagem de microscopia óptica do aço inoxidável duplex do tipo SAF2205 nitretado 













Figura 4.34: imagem de microscopia óptica do aço inoxidável duplex do tipo SAF2205 nitretado 




FONTE: o autor. 
 
 
Figura 4.35: imagem de microscopia eletrônica do aço inoxidável duplex do tipo SAF2205 










Figura 4.36: imagem de microscopia eletrônica do aço inoxidável duplex do tipo SAF2205 




FONTE: o autor. 
 
Figura 4.37. Perfil de profundidade da trinca no aço inoxidável duplex do tipo SAF2205L 








Os gráficos 23, 24 e 25 são difratogramas de raios-X do aço inoxidável 
duplex do tipo SAF2205 nitretado a 300°C por quatro horas. O gráfico 23 refere-
se a este aço nitretado sem hidrogenação, evidenciando os picos , ,  e ’ 
presentes no aço. Após a hidrogenação de quatro horas e a desgaseificação de 
sete dias, outro difratograma foi realizado, expondo os picos das fases presentes 
no aço. Neste, os picos , ,  e ’ são perceptíveis, revelando que não houve 
transformação de fases nestas condições, gráfico 24. Um comparativo das 
amostras nitretadas com e sem hidrogenação é apresentado no gráfico 25. 
Pode-se ver claramente através deste gráfico que não houve realmente 
transformação de fase no aço inoxidável duplex do tipo SAF2205 nitretado por 
quatro horas a 300°C após a hidrogenação.  
 
Gráfico 23: difratograma de raios-X do aço inoxidável duplex do tipo SAF2205 nitretado a 
300°C por 4h, sem hidrogenação, evidenciando os picos das fases , , e ’ presentes no 
aço. 
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Gráfico 24: difratograma de raios-X do aço inoxidável duplex do tipo SAF2205 nitretado a 
300°C por 4h, hidrogenado por 4h e desgaseificado por 7 dias, evidenciando os picos das 
fases , , e ’ presentes no aço. 
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FONTE: o autor. 
Gráfico 25: difratograma de raios-X do aço inoxidável duplex do tipo SAF2205 nitretado a 
300°C por 4h, sem hidrogenar e após hidrogenação de 4h (desgaseificado por 7 dias), 
evidenciando os picos das fases , , e ’ presentes no aço. 
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Nas imagens de microscopias ópticas do aço inoxidável duplex do tipo 
SAF2205 nitretado durante uma hora a 300°C, hidrogenado por quatro horas e 
desgaseificado por sete dias não é possível visualizar os danos causados pela 
ação do hidrogênio, figuras 4.38, 4.39 e 4.40.  
Entretanto, com ampliações maiores como nas micrografias eletrônicas 
de varredura, figuras 4.41 e 4.42, percebem-se as trincas que foram geradas 
devido à entrada e à saída do hidrogênio no material. Mostrando que a nitretação 
a essa temperatura e com esse tempo não se mostrou tão eficaz como na 
condição de nitretação à mesma temperatura, porém com o tempo de quatro 
horas. Na imagem de microscopia de força atômica, figura 4.43, nota-se que a 
rugosidade é menor devido o tempo de nitretação também ser menor. 
 
Figura 4.38: imagem de microscopia óptica do aço inoxidável duplex do tipo SAF2205 nitretado 
por 1h a 300°C, hidrogenado por 4h e desgaseificado por 7 dias, com uma ampliação de 100x. 
 
 











Figura 4.39: imagem de microscopia óptica do aço inoxidável duplex do tipo SAF2205 nitretado 
por 1h a 300°C, hidrogenado por 4h e desgaseificado por 7 dias, com uma ampliação de 200x. 
 
 
FONTE: o autor. 
 
Figura 4.40: imagem de microscopia óptica do aço inoxidável duplex do tipo SAF2205 nitretado 
por 1h a 300°C, hidrogenado por 4h e desgaseificado por 7 dias, com uma ampliação de 500x. 
 
 







Figura 4.41: imagem de microscopia eletrônica do aço inoxidável duplex do tipo SAF2205 




FONTE: o autor. 
 
 
Figura 4.42: imagem de microscopia eletrônica do aço inoxidável duplex do tipo SAF2205 









Figura 4.43. Perfil de profundidade da trinca no aço inoxidável duplex do tipo SAF2205L 
hidrogenado por 4h e desgaseificado por 7 dias, nitretado a 300°C por 1h. 
 
 
FONTE: o autor. 
 
 
Como pode ser que as trincas tenham sido geradas também pelas 
transformações de fase, novamente se recorreu a difratometria de raios-X, 
gráficos 26, 27 e 28. O gráfico 26 é o difratograma do aço inoxidável duplex do 
tipo SAF2205 nitretado a 300°C por uma hora, observa-se neste as fases ,  e 
N. O difratograma do mesmo aço com as mesmas condições de nitretação, mas 
agora hidrogenado por quatro horas é apresentado no gráfico 27. Esta 
difratometria exibe os picos ,  e N, além de picos de carboneto de cromo 
(Cr3C2). Novamente comprovando a transformação de fase causada pelo 
hidrogênio. Confirmando assim, que a nitretação a temperatura de 300°C por 








Gráfico 26: difratograma de raios-X do aço inoxidável duplex do tipo SAF2205 nitretado a 
300°C por 1h, sem hidrogenação, evidenciando os picos das fases , , e ’ presentes no 
aço. 
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FONTE: o autor. 
 
Gráfico 27: difratograma de raios-X do aço inoxidável duplex do tipo SAF2205 nitretado a 
300°C por 1h, hidrogenado por 4h e desgaseificado por 7 dias, evidenciando os picos das 
fases , , ’ e Cr3C2presentes no aço. 































FONTE: o autor. 
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Gráfico 28: difratograma de raios-X do aço inoxidável duplex do tipo SAF2205 nitretado a 
300°C por 1h, sem hidrogenar e após hidrogenação de 4h (desgaseificado por 7 dias), 
evidenciando os picos das fases , , ’ e Cr3C2presentes no aço. 
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FONTE: o autor. 
 
 
4.1.5. AÇO INOXIDÁVEL DUPLEX SAF2101 TRANSVERSAL – NITRETADO 
 
Posteriormente, seguindo a ordem utilizada para as amostras longitudinais, ou 
seja, no sentido de laminação, foram feitas micrografias ópticas do aço nitretado 
a 380°C por 4 horas e a 380°C por 1 hora. As imagens destas micrografias são 
apresentadas nas figuras 4.44 e 4.45, assim como na condição longitudinal na 
condição transversal houve uma destruição de toda a superfície hidrogenada. 
Comprovando que a nitretação a esta temperatura não se mostra eficaz perante 
a ação do hidrogênio. Passou-se então para os ensaios nas amostras nitretadas 
a 300°C. A microscopia óptica do aço nitretado a 300°C por 4horas pode ser 
visualizada na figura 4.46, nesta imagem é possível notar vários 
desplacamentos, estes são menores do que os que aparecem na condição de 
380°C por 1 hora, mas ainda bastante intenso para qualificar esta condição como 
uma boa opção para servir como barreira para a entrada e a saída de hidrogênio 
do material. A figura 4.47 é a imagem de microscopia de força atômica do aço 
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inoxidável duplex do tipo SAF2101T nitretado a 300°C por 4 horas, hidrogenado 
e desgaseificado, demonstrando a profundidade do desplacamento que foi da 
ordem de um mícron.  
 
Figura 4.44: imagem de microscopia óptica do aço inoxidável duplex do tipo SAF2101 nitretado 
por 4h a 380°C, hidrogenado por 4h e desgaseificado por 7 dias, com uma ampliação de 50x. 
 
 
FONTE: o autor. 
 
Figura 4.45: imagem de microscopia óptica do aço inoxidável duplex do tipo SAF2101 nitretado 
por 1h a 380°C, hidrogenado por 4h e desgaseificado por 7 dias, com uma ampliação de 100x. 
 
 
FONTE: o autor. 
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Figura 4.46: imagem de microscopia óptica do aço inoxidável duplex do tipo SAF2101 nitretado 
por 4h a 300°C, hidrogenado por 4h e desgaseificado por 7 dias, com uma ampliação de 100x. 
 
 
FONTE: o autor. 
 
Figura 4.47. Perfil de profundidade do desplacamento no aço inoxidável duplex do tipo 
SAF2101Thidrogenado por 4h e desgaseificado por 7 dias, nitretado a 300°C por 4h. 
 
 




Utilizou-se a difratometria de raios-X para verificar, antes e após a 
hidrogenação, as fases presentes nestas amostras, gráficos 29 e 30. O gráfico 
29 evidenciando os picos das fases , , ’ e  presentes antes da hidrogenação 
no aço inoxidável duplex do tipo SAF2101T nitretado a 300°C por 4 horas e o 
gráfico 30 do aço nas mesmas condições demonstrando os picos das fases , , 
’, , ’ e  presentes após hidrogenação e desgaseificação. No gráfico 30 é 
possível ver claramente a transformação de fase ocorrida no aço devido à 
entrada e a saída de hidrogênio no aço, pois passam a existir os picos ’ e , 
referentes às fases martensítica e sigma respectivamente. O gráfico 31 é um 
comparativo entre os difratogramas expostos nos gráficos 29 e 30. Os 
difratogramas acordam com as micrografias ópticas. 
 
Gráfico 29: Difratograma de raios-X do aço inoxidável duplex do tipo SAF2101T, no sentido 
transversal, nitretado a 300°C por 4h, sem hidrogenação, evidenciando os picos das fases , , 
’ e  presentes no aço. 
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Gráfico 30: Difratograma de raios-X do aço inoxidável duplex do tipo SAF2101T, no sentido 
transversal, nitretado a 300°C por 4h, hidrogenado por 4h e desgaseificado por 7dias, 
evidenciando os picos das fases , , ’, , ’ e presentes no aço. 
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 FONTE: o autor. 
 
Gráfico 31: Difratograma de raios-X do aço inoxidável duplex do tipo SAF2101T nitretado a 
300°C por 4h, sem hidrogenar e após hidrogenação de 4h (desgaseificado por 7 dias), 
evidenciando os picos das fases , , , ’, ’e presentes no aço. 
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As figuras 4.49 e 4.50 são imagens de microscopia óptica do aço 
nitretado por 1 hora a 300°C, pode-se observar nestas imagens as trincas 
superficiais típicas da fragilização por hidrogênio, mas não é possível visualizar 
desplacamentos e pites. Não foram feitas imagens de microscopia eletrônica de 
varredura destas amostras devido ao microscópio eletrônico não estar 
funcionando. A imagem de microscopia de força atômica é apresentada na figura 
4.51, nesta é possível notar que a profundidade da trinca é da ordem de 65 nm.  
Os difratogramas de raios-X, do aço inoxidável duplex do tipo SAF2101T 
nitretado a 300°C por 1 hora, são mostrados nos gráficos 32, 33 e 34. O gráfico 
28 apresenta os picos das fases ,  e  presentes no aço antes da 
hidrogenação. Após a hidrogenação do aço surge o pico da fase ’ além dos 
picos das fases ,  e , gráfico 33. O que pode justificar o aparecimento das 
trincas superficiais que aparecem na imagem de microscopia óptica da figura 
4.49. O gráfico 34 é um comparativo do aço nitretado antes e após a 
hidrogenação, evidenciando a transformação de fase martensítica que ocorreu 
no processo de hidrogenação e desgaseificação do aço. 
 
Figura 4.49: imagem de microscopia óptica do aço inoxidável duplex do tipo SAF2101 nitretado 
por 1h a 300°C, hidrogenado por 4h e desgaseificado por 7 dias, com uma ampliação de 100x. 
 
 




Figura 4.50: imagem de microscopia óptica do aço inoxidável duplex do tipo SAF2101 nitretado 
por 1h a 300°C, hidrogenado por 4h e desgaseificado por 7 dias, com uma ampliação de 500x. 
 
 
FONTE: o autor. 
 
Figura 4.51. Perfil de profundidade da trinca no aço inoxidável duplex do tipo 
SAF2101Thidrogenado por 4h e desgaseificado por 7 dias, nitretado a 300°C por 1h. 
 
 





Gráfico 32: Difratograma de raios-X do aço inoxidável duplex do tipo SAF2101T, no sentido 
transversal, nitretado a 300°C por 1h, sem hidrogenação, evidenciando os picos das fases , e 
 presentes no aço. 
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FONTE: o autor. 
 
Gráfico 33: Difratograma de raios-X do aço inoxidável duplex do tipo SAF2101T, no sentido 
transversal, nitretado a 300°C por 1h, hidrogenado por 4h e desgaseificado por 7dias, 
evidenciando os picos das fases , , e ’ presentes no aço. 
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FONTE: o autor. 
113 
 
Gráfico 34: Difratograma de raios-X do aço inoxidável duplex do tipo SAF2101T nitretado a 
300°C por 1h, sem hidrogenar e após hidrogenação de 4h (desgaseificado por 7 dias), 
evidenciando os picos das fases , , e ’presentes no aço. 
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FONTE: o autor. 
 
 
4.1.6. AÇO INOXIDÁVEL DUPLEX SAF2201TRANSVERSAL – NITRETADO 
 
A figura 4.52 é a imagem de microscopia óptica do aço inoxidável duplex 
do tipo SAF2205T nitretado por 4 horas a 380°C, hidrogenado por 4 horas e 
desgaseificado por 7 dias. Nesta nota-se a destruição da camada nitretada. A 
imagem de microscopia eletrônica de varredura deste aço nitretado por 1 hora a 
380°C é apresentada na figura 4.53 e assim como neste aço no sentido 
longitudinal a temperatura 380°C para a nitretação não se mostrou eficaz. Desta 
forma iniciaram-se os ensaios neste aço nitretado a 300°C por 4 horas. As 
micrografias ópticas desta condição são apresentadas nas figuras 4.54 e 4.55, 
pode-se observar nestas imagens apenas alguns desplacamentos, contudo, não 
é possível notar trincas superficiais. As figuras 4.56 e 4.57 são imagens de 
microscopia eletrônica de varredura, onde se observa os desplacamentos, 
porém não há a formação de intenso trincamento. A figura 4.58 é a imagem de 
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microscopia de força atômica comprovando que a profundidade dos 
desplacamentos é aproximadamente 191 nm.  
 
Figura 4.52: imagem de microscopia óptica do aço inoxidável duplex do tipo SAF2205T 




FONTE: o autor. 
 
Figura 4.53: imagem de microscopia eletrônica de varredura do aço inoxidável duplex do tipo 
SAF2205T nitretado por 1h a 380°C, hidrogenado por 4h e desgaseificado por 7 dias, com uma 
ampliação de 1500x. 
 
 




Figura 4.54: imagem de microscopia óptica do aço inoxidável duplex do tipo SAF2205T 




FONTE: o autor. 
 
Figura 4.55: imagem de microscopia óptica do aço inoxidável duplex do tipo SAF2205T 










Figura 4.56: imagem de microscopia eletrônica de varredura do aço inoxidável duplex do tipo 
SAF2205T nitretado por 4h a 300°C, hidrogenado por 4h e desgaseificado por 7 dias, com uma 
ampliação de 300x. 
 
 
FONTE: o autor. 
 
Figura 4.57: imagem de microscopia eletrônica de varredura do aço inoxidável duplex do tipo 
SAF2205T nitretado por 4h a 300°C, hidrogenado por 4h e desgaseificado por 7 dias, com uma 
ampliação de 1500x. 
 
 







Figura 4.58. Perfil de profundidade do desplacamento no aço inoxidável duplex do tipo 
SAF2205T hidrogenado por 4h e desgaseificado por 7 dias, nitretado a 300°C por 4h. 
 
 
FONTE: o autor. 
 
As difratometrias de raios-X são apresentadas nos gráficos 35, 36 e 37. 
Sendo que, no gráfico 35 é do aço inoxidável duplex do tipo SAF2205T nitretado 
a 300°C por 4 horas sem hidrogenação. O gráfico 36 é do aço nitretado por 4 
horas a 300°C, hidrogenado por 4 horas e desgaseificado por 7 dias, neste é 
visível a transformação de fase do aço devido à entrada e à saída de hidrogênio 
do material. No gráfico 37 com as duas difratometrias plotadas é possível melhor 
visualização desta transformação. Esta transformação é muito interessante visto 
que, nas mesmas condições do aço longitudinal não houve transformação de 
fase. Provando assim, a diferença entre longitudinal, ou seja no sentido de 







Gráfico 35: Difratograma de raios-X do aço inoxidável duplex do tipo SAF2205T, no sentido 
transversal, nitretado a 300°C por 4h,sem hidrogenação, evidenciando os picos das fases , , 
e ’ presentes no aço.
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 2205T-N300C-4h
 
FONTE: o autor. 
 
Gráfico 36: Difratograma de raios-X do aço inoxidável duplex do tipo SAF2205T, no sentido 
transversal, nitretado a 300°C por 4h, hidrogenado por 4h e desgaseificado por 7dias, 
evidenciando os picos das fases , , , ’ e ’ presentes no aço. 
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 2205T-N300C-4h-Hid
 
FONTE: o autor. 
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Gráfico 37: Difratograma de raios-X do aço inoxidável duplex do tipo SAF2205T nitretado a 
300°C por 4h, sem hidrogenar e após hidrogenação de 4h (desgaseificado por 7 dias), 
evidenciando os picos das fases , , , ’ e ’ presentes no aço. 
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 2205T-N300C-4h-Hid
 
FONTE: o autor. 
 
As figuras 4.59, 4.60 e 4.61 são imagens de microscopias eletrônicas de 
varredura do aço inoxidável duplex do tipo SAF2205T nitretado por 1 hora a 
300°C, hidrogenado por 4 horas e desgaseificado por 7 dias. Nota-se nestas 
imagens que as trincas são maiores e em menor quantidade, não houve 
desplacamentos. Na imagem de microscopia de força atômica da figura 4.62, a 
profundidade das trincas ficou em torno dos 63 nm, ou seja, essas trincas são 
bem superficiais. Este resultado também é atraente, pois o aço no sentido 











Figura 4.59: imagem de microscopia eletrônica de varredura do aço inoxidável duplex do tipo 
SAF2205T nitretado por 1h a 300°C, hidrogenado por 4h e desgaseificado por 7 dias, com uma 
ampliação de 300x. 
 
 
FONTE: o autor. 
 
 
Figura 4.60: imagem de microscopia eletrônica de varredura do aço inoxidável duplex do tipo 
SAF2205T nitretado por 1h a 300°C, hidrogenado por 4h e desgaseificado por 7 dias, com uma 
ampliação de 1500x. 
 
 





Figura 4.61: imagem de microscopia eletrônica de varredura do aço inoxidável duplex do tipo 
SAF2205T nitretado por 1h a 300°C, hidrogenado por 4h e desgaseificado por 7 dias, com uma 
ampliação de 3000x. 
 
 
FONTE: o autor. 
 
Figura 4.62. Perfil de profundidade da trinca no aço inoxidável duplex do tipo 
SAF2205Thidrogenado por 4h e desgaseificado por 7 dias, nitretado a 300°C por 1h. 
 




As difratometrias de raios-X do aço inoxidável duplex do tipo SAF2205T 
nitretado por 1 hora a 300°C são apresentadas nos gráficos 38, 39 e 40. Onde, 
o gráfico 38 mostra os picos das fases ,  e  presentes no aço antes da 
hidrogenação e o gráfico 39 expõe os picos das fases ,  e  presentes no aço 
após hidrogenação de 4 horas e desgaseificação de 7 dias, corroborando que 
não houve transformações de fase com a entrada e a saída do hidrogênio, este 
resultado é atraente visto que explica o fato do trincamento superficial não ser 
tão intenso e as trincas serem mais longas. O gráfico 40 é uma plotagem das 
duas situações do aço, ou seja, antes e após a hidrogenação catódica e neste 
pode-se notar com mais facilidade que não houve transformação de fase 
realmente. Outra situação relevante é o fato deste aço no sentido longitudinal 
não ser diferente do sentido transversal de laminação.  
 
Gráfico 38: Difratograma de raios-X do aço inoxidável duplex do tipo SAF2205T, no sentido 
transversal, nitretado a 300°C por 1h,sem hidrogenação, evidenciando os picos das fases ,  
e presentes no aço. 












- 2  (°)
  2205T- N300C-1h
 







Gráfico 39: Difratograma de raios-X do aço inoxidável duplex do tipo SAF2205T, no sentido 
transversal, nitretado a 300°C por 1h,hidrogenado por 4h e desgaseificado por 7 dias, 
evidenciando os picos das fases ,  e presentes no aço. 
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 2205T- N300C-1h-Hid
 
FONTE: o autor. 
 
Gráfico 40: Difratograma de raios-X do aço inoxidável duplex do tipo SAF2205T nitretado a 
300°C por 1h, sem hidrogenar e após hidrogenação de 4h (desgaseificado por 7 dias), 
evidenciando os picos das fases ,  e presentes no aço. 











- 2  (°)








5 CONSIDERAÇÕES FINAIS 
 
 Como previsto o aço inoxidável duplex do tipo SAF2101 é mais susceptível 
aos efeitos deletérios do hidrogênio, quando comparado com o aço 
inoxidável duplex do tipo SAF2205 nas mesmas condições. 
 O hidrogênio induz o surgimento de precipitados Cr23C6 no aço inoxidável 
ferrítico do tipo AISI 430, assim como nos grãos ferríticos do aço inoxidável 
duplex do tipo SAF2101. 
 Após a hidrogenação catódica no aço inoxidável duplex do tipo SAF2205 
surgiram numerosas trincas superficiais, características da fragilização por 
hidrogênio. Porém, não apareceram os pequenos “buracos” que parecem 
ser corrosão por pites como no aço inoxidável duplex do tipo SAF2101. Isto 
pode ter ocorrido devido ao fato deste aço conter maior teor de molibdênio 
que o aço inoxidável duplex do tipo SAF2101.  
 O aço inoxidável duplex do tipo SAF2101 no sentido longitudinal, ou seja, no 
sentido de laminação teve o mesmo comportamento do próprio aço no 
sentido transversal ao sentido de laminação, quando submetidos à 
hidrogenação catódica.  
 A nitretação feita a 380°C não se revelou eficaz contra o hidrogênio em 
ambos os aços inoxidáveis duplex. 
 O aço inoxidável duplex do tipo SAF2205 nitretado a 300°C por 4 horas no 
sentido transversal ao sentido de laminação teve resposta diferente perante 
o hidrogênio quando comparado com o mesmo aço no sentido de laminação. 
No sentido de laminação não houve transformação de fase e no sentido 
transversal houve transformação de  em α’.  
 Para o aço inoxidável duplex do tipo SAF2101 longitudinal, ou seja, no 
sentido de laminação, a melhor condição de nitretação foi a 300°C por 1 
hora. Onde houve transformação de fase martensítica, contudo, não houve 
transformação de fase  e consequentemente não houve o que parece ser 








 O hidrogênio pode induzir a formação da fase sigma ( ) à temperatura 
ambiente no aço inoxidável duplex do tipo SAF2101, uma vez que induz a 
formação de precipitados e estes propiciam a formação da fase  .  
 No aço inoxidável duplex do tipo SAF2101 sem nitretação após a 
hidrogenação há um intenso trincamento superficial, assim como o que 
parece ser corrosão por pites. Isto se deve a formação da fase sigma ( ), 
fase esta que favorece este tipo de corrosão. 
 A melhor condição de nitretação para o aço inoxidável duplex do tipo 
SAF2205 foi a 300°C por 4 horas. Nesta condição não houve fragilização por 
























7 SUGESTÕES PARA TRABALHOS FUTUROS 
 
 Realizar ensaios de hidrogenação catódica, em amostras com diferentes 
temperaturas de nitretação abaixo de 350°C. 
 Avaliar o comportamento destes aços perante a ação do hidrogênio com 
outros tempos de nitretação, pois neste trabalho utilizou-se somente os 
tempos de 1 e 4 horas. 
 Hidrogenar com tempos maiores, visto que, não se sabe qual seria a 
resposta destes aços com 6, 8 ou 12 horas de hidrogenação.  
 Analisar o desempenho destes aços com hidrogenação a quente. 
 Testar outros aços, como inoxidáveis austeníticos e ferríticos, nitretados nas 
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